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1 Einleitung 
Durch die fortschreitende Komplexität und Integration diverser elektrischer, elektronischer und 
physikalischer Anwendungen mit hoher Bauteildichte ist aus der Mikroelektronik die Mikrosystem-
technik entstanden. Die Entwicklungen im Bereich der Mikrosystemtechnik erlauben physikali-
sche, chemische und biologische Größen in elektrische Signale umzuwandeln (Sensor), die in in-
tegrierten Schaltkreisen weiterverarbeitet werden können, wobei auch umgekehrt ein elektrisches 
Signal in eine physikalische Größe zurückgewandelt werden kann (Aktor). Somit stellt die Mikro-
systemtechnik (MEMS) eine Schnittstelle zur physikalischen, realen Welt dar [1]. Ein Mikrosystem 
kann allgemein als die Verbindung von mindestens zwei Bereichen der Mikrotechniken, d.h. 
Mikroelektronik, Mikromechanik, Mikrooptik oder Mikrofluidik definiert werden [2]. Somit stehen 
verschiedene Funktionen, Komponenten, Werkstoffe und Technologien in einem System zur Ver-
fügung. Durch die Miniaturisierung und zunehmend möglichen Komplexität der Mikrosysteme 
sind über die letzten dreißig Jahre neue Anwendungsfelder entstanden. Die wichtigsten Eigen-
schaften in der Fertigung von Mikrosystemen sind [3], [4]: 
 Batch-Prozess mit hoher Reproduzierbarkeit durch parallele Fertigung 
 kleine Größe, Masse und Energiebedarf 
 große Stückzahlen 
 drei-dimensionale Strukturdimensionen 
 hohe Zuverlässigkeit, Lebensdauer, Stabilität und Genauigkeit durch Verringerung von 
Störeinflussen (Reduzierung elektrischer Kontakte und Leitungen) 
 Herstellung auf kommerziell verfügbaren Halbleiterfertigungsprozessen. 
Die wichtigsten Anwendungsfelder der Mikrosystemtechnik können zurzeit wie folgt identifiziert 
werden [4], [5]: 
 Automobiltechnik (Airbag-Sensor, ABS, Drehratensensor, Sensorik und Aktorik als Fahrer-
assistenz zur Erhöhung der Sicherheit, etc.) 
 Medizintechnik (Diagnose, Mikrochirurgie, Implantologie, intelligente Assistenzsysteme für 
ältere Menschen, etc.) 
 Umwelttechnik (Mikroanalysesysteme, chemische Sensorik, Mikrobrennstoffzelle, etc.) 
 Gen- und Biotechnik (Gensensorik, mobile Diagnostik, biotechnologische Analyse- und 
Prozesstechnik, etc.) 
 Logistik (Smart-Label-Anwendungen wie RFID-Etiketten) 
 Haus- und Gebäudetechnik (Klimaüberwachung, Energiebedarfsoptimierung, Sicherheits-
technik, etc.) 
 Produktionstechnik (Mikroreaktoren, Nanotechnologie, etc.) 
 Konsumgüter (Smartphones, Spielekonsulen, etc.) 
 Life-Science (Mikrofluidik, etc.). 
Das Bundesministerium für Bildung und Forschung bezeichnet den Menschen, die Umwelt, die 
Mobilität und die Industrie als die industrie- und gesellschaftspolitisch bedeutsamen Innovations-
felder [5]. Dabei sollte beachtet werden, dass die Systemintegration - monolithisch oder hybrid - 
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vielmehr von ökonomischen Rahmenbedingungen bestimmt wird, als durch die technologische 
Realisierbarkeit [4]. 
Tabelle 1-1 Prognose für MEMS-Absatzmarkt [6] 
2007 erzielte der MEMS-Markt einen Umsatz von 7,1 Milliarden USD, gefolgt von 
6,8 Milliarden USD in 2008 und 6,9 Milliarden USD in 2009. Ab 2010 wird eine Wachstumsrate 
von 12 % für die nächsten vier Jahre erwartet [6]. Dabei erzielen fünf Applikationen (Ink Jet Head, 
Beschleunigungssensoren, Drehratensensoren, Drucksensoren und Projektionssysteme) einen Um-
satzwert von 400 Millionen USD. In Tabelle 1-1 ist eine Prognose für den MEMS-Absatzmarkt bis 
2012 dargestellt. Die wichtigsten Anwendungen liegen in der Telekommunikation und in Kon-
sumgütern. Entsprechend liegt der Schwerpunkt der Produktion von Mikrosystemen in Hoch-
frequenz-MEMS, Beschleunigungssensoren, Ink Jet Heads, etc. 
Die Herstellung von mikroelektronischen und mikrooptischen Bauteilen sowie Mikrosystemen 
kann nach Schaltungsdesign und Maskenherstellung prinzipiell zur Frontend-Fertigung (Front-
End-Processing) und zur Backend-Fertigung (Back-End-Processing) aufgegliedert werden. Die 
Frontend-Fertigung beinhaltet Arbeitsschritte wie Lithografie, Schichtherstellung und Schicht-
strukturierung, Ätzen, etc. Die klassische Backend-Fertigung besteht aus der Zersägung, Kontak-
tierung, Gehäusemontage und Endprüfung. Seit Mitte der 80er Jahre hat sich mit rapidem 
Wachstum die Backend-Fertigung auf Wafer-Level durchgesetzt. Dabei handelt es sich um ein 
Verfahren aus dem Bereich des Advanced-Packaging, bei dem alle Schritte z.B. des IC-Packaging 
(HF, MOSFET, etc.) auf Wafer-Level, also vor der Vereinzelung, durchgeführt werden (Wafer-Level-
Chip-Scale-Packaging, WLCSP) [8]. Durch die Entwicklungen aus dem Bereich der Mikrosystem-
technik erfolgt die Verkapselung von MEMS, CMOS, CCD ebenso auf Wafer-Level (Wafer-Level-
Packaging, WLP) [7]. Bis 2013 wird eine jährliche Wachstumsrate von ca. 20 % für die gesamte 
Backend-Fertigung auf Wafer-Level erwartet. In Tabelle 1-2 sind die Wachstumsprognosen für 
Wafer-Level-Packaging (WLP) und Wafer-Level-Chip-Scale-Packaging (WLCSP) für einige Anwen-
dungen dargestellt. 
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Tabelle 1-2 Wachstumsprognose für WLCSP und WLP [7] 
Ein wesentlicher Bestandteil des Wafer-Level-Packagings von MEMS ist die Verbindungtechnik, 
das sog. Bonden. Das Verbinden auf Wafer-Level ist hinsichtlich der Ausbeute und somit der Kos-
tenvorteile ein wichtiger Bestandteil der Backend-Fertigung. Durch das Waferbonden wird z.B. die 
Vereinzelung von mikroelektronischen Bauelementen und der Mikrosystemen gewährleistet, 
wenn sie zuvor zwischen schützende Boden- und Deckwafer (Cap-Wafer) gebracht werden [9]. 
Einsatzgebiete des Bondens sind: 
 Bonden von zwei oder mehreren vorprozessierten Wafern (Wafer-Level-Bonden) 
 Herstellung von speziellen Substrat-Wafern wie SOI (Wafer-Level-Bonden) 
 Verkapseln von Mikrosystemen (Wafer-Level-Packaging). 
Das Verkapseln von Mikrosystemen auf Wafer-Level (WLP) schützt einerseits die Chips vor äuße-
ren Einwirkungen wie funktionstörenden Partikeln, Feuchtigkeit und ermöglicht andererseits die 
Herstellung von hermetisch dichten Einheiten im Vakuum bzw. in Gasatmosphäre. 
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2 Waferbonden – Definition und historische Entwicklung 
Das klassische Waferbonden repräsentiert im Allgemeinen einen Prozess, bei dem zwei spiegel-
polierte, glatte und saubere Wafer (dünne Scheiben) bei Raumtemperatur (RT) ohne jegliche 
Applikation von Klebstoffschichten, äußeren Kräften oder elektrischem Feld durch Van-der-Waals-
Kräfte aneinanderhaften oder „bonden“ [10]-[13]. Tong und Gösele [13] bezeichnen das Wafer-
bonden ebenso als „Waferdirektbonden“ oder als „Fusion Bonding“ oder als „Kleben ohne Kleb-
stoff“. Der Begriff „Waferbonden“ hat sich in den letzten zwei Jahrzehnten als ein Oberbegriff 
für eine Vielzahl von Bondmethoden durchgesetzt, wobei das direkte Bonden über Van-der-
Waals-Kräfte (Waferdirektbonden) als eine Technologievariante gilt (Kapitel 2). 
Bereits im 13. Jahrhundert berichtet Bartholomaeus Anglicus über die Erforderlichkeit der Sauber-
keit von Gold- und Silberplatten vor dem Fügen [14]. Wenn Staub, Luft und Feuchtigkeit zwischen 
die beiden Platten kommen, können sie nicht gefügt werden. Wenn sie einmal aneinanderhaften 
sind sie nicht mehr trennbar [15]. Im 18. Jahrhundert ist es John Theophilus Desaguliers gelungen, 
das Anhaften von zwei Bleikugeln zu demonstrieren. Desaguliers schnitt an zwei Bleikugeln (je-
weils ca. 0,45 kg und 0,9 kg) ein Segment von einem viertel Zoll Durchmesser ab und presste sie 
an diesen Stellen mit bloßen Händen durch Verdrehung aneinander. Für das Trennen der Kugeln 
war nachträglich die gleiche Zugbelastung erforderlich, welche erforderlich gewesen wäre, um 
den Basiswerkstoff aus Blei zu trennen (Bild 2-1) [16]. Desaguliers’ Haupterkenntnis ist der Zusam-
menhang zwischen Kohäsion und Oberflächenrauheit. Desaguliers stellt fest, dass die Reibungs- 
 
Bild 2-1 Anhaften von zwei Bleikugeln, Desaguliers Vorführung vor der Royal Society in London (1725) nach [16] 
skräfte zwischen zwei aneinander gleitenden, hoch polierten Oberflächen steigen. Mit seinen 
Worten „…the Attraction of Cohesion becomes sensible when we bring the Surfaces of Bodies 
nearer and nearer to Contact“ [17]. Die Experimente von Desaguliers sind höchstwahrscheinlich 
der erste berichtete Fall von „Kaltschweißen“, in dem mindestens einer der beiden Fügepartner 
derart plastisch deformiert wird, dass ein Kontakt auf atomarer Ebene realisiert wird und 
metallische Bindungen entstehen [11]. Dieses Anhaften gilt für plastisch verformbare Werkstoffe. 
Die Anwendung ist für spröde Werkstoffe nur dann möglich, wenn sie zuvor gut poliert sind [14]. 
Dadurch werden Wechselwirkungskräfte auf atomarer und molekularer Ebene aktiviert (Kapitel 
5.2). Die optische Industrie verwendet bereits seit langem das Aneinanderhaften von optisch 
polierten Glaskörpern. Dabei wird das Aneinanderhaften z.B. zum mechanischen Positionieren der 
Glaskörper oder zur Reduzierung der Lichtstreuung oder Reflexion zwischen den optischen 
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Körpern einsetzt [11]. Im Allgemeinen werden die optischen Körper nachträglich nicht 
wärmebehandelt (getempert), so dass nur das Raumtemperaturbonden zum Fügen eingesetzt 
wird. 
Die erste wissenschaftliche Untersuchung an sprödharten Werkstoffen ist durch Lord Rayleigh [18] 
durchgeführt worden. In seiner Arbeit mit dem Titel „A Study of Glass Surfaces in Optical 
Contact“ berichtet er bereits 1936 über seine Untersuchungen zum Anhaften von optisch polier-
ten Gläsern. Lord Rayleigh beschreibt unter anderem, dass die Gläser vor dem Aneinandergleiten 
staubfrei sein müssen. Ferner berichtet er, dass insbesondere dicke Gläser (z.B. d = 4 mm) sehr 
glatte Oberflächen haben müssen und Fehler wie Oberflächenwelligkeit begrenzt bleiben müssen. 
Oberflächenschäden wie Kratzer haben einen Einfluss auf die Bondbarkeit von Glasoberflächen. 
Bei Vorhandensein von Oberflächenschäden können nicht kontaktierte Flächen an der Grenz-
fläche entstehen. Für eine kontaktierte Fläche von 1 cm2 konnte er eine Bondenergie von 
70 erg/cm2 (70 mJ/m2) messen. Erst Jahrzehnte später nach Lord Rayleigh stellten 1969 George 
Wallis und Daniel I. Pomerantz  das sog. anodische Bonden von Gläsern mit Metallen unter dem 
Titel „Field Assisted Glass-Metal Sealing“ vor [19]. Dabei werden die Glas- und Metallsubstrate 
(auch Silizium) in einen Ofen oder auf einer Heizplatte auf die Bondtemperatur gebracht (unter-
halb der Erweichungstemperatur der Gläser), um mit einem Gleichstromanschluss eine Potential-
differenz zwischen Glas und Metall zu erzeugen. Hierzu werden polierte, glatte Oberflächen 
verwendet. Im Vergleich zu den bislang bekannten konventionellen Fügeverfahren zwischen Me-
tallen und Gläsern, wird während des „field assisted“ Packagings sowohl das Metall als auch das 
Glas im festen Zustand (Solid-State) gefügt (Solid-State-Joining). Unter anderem werden in dieser 
Arbeit Bondergebnisse zwischen Pyrex® 7740 (Borosilikatglas) und Silizium vorgestellt. Das anodi-
sche Bonden hat sich seit Wallis und Pomerantz [19] als eine Schlüsseltechnologie für das 
Packaging von Silizium und Glas in der Mikrosensor- und Mikroaktuatortechnologie entwickelt 
[20]. 
Das Siliziumdirektbonden (Silicon-Direct-Bonding) wird zwei Jahrzehnte später nach dem anodi-
schen Bonden von zwei Arbeitsgruppen nahezu zeitgleich vorgestellt. Lasky et al. [21], [22] 
berichten 1985 erstmals vom Bonden zweier Siliziumwafer, wobei ein oder beide Wafer thermisch 
oxidiert eingesetzt werden. Das Siliziumdirektbonden mit vorangegangener hydrophiler Präpara-
tion der Waferoberflächen ist erstmals im Jahre 1986 von Shimbo et al. [23] vorgestellt worden. 
Beide Gruppen verwenden das Raumtemperaturbonden mit anschließender Wärmebehandlung 
(Tempern), welches auch heute Stand der Technik ist. 
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3 Stand der Technik und Forschung 
Das Wafer-Level-Packaging (Versiegeln auf Wafer-Level oder auch als Wafer-Level-Bonden 
bekannt) basiert auf die Versiegelung von vorprozessierten Siliziumwafern (Front-End-Processed 
Substrates) mit einem zumeist unprozessierten, polierten Deck-Wafer (Cap-Wafer) aus Silizium 
oder Glas zum Schutz von äußeren Einwirkungen. Zum Bonden dieser Waferpaare werden in der 
Industrie standardmäßig sogenannte Bondstationen eingesetzt. So werden z.B. beim Silizium-
direktbonden [24] die Wafer vor dem Bondprozess in automatisierten, nasschemischen Wafer-
reinigungsanlagen (zumeist mit nasschemische RCA-Verfahren) gereinigt und die Waferoberflä-
chen hydrophil oder hydrophob aktiviert. In Bondalignern werden diese Wafer mittels Justagemar-
ken aufeinander fixiert und pregebondet (auch Raumtemperaturbonden oder spontanes Bonden 
genannt). Bedingung für das Tempern ist die flächige Auslösung einer Prebondung (Bild 5-2, 
Kapitel 5.3). Beim Tempern werden die Wafer flächig aufgeheizt, um die thermo-chemischen 
Bondprozesse zu aktivieren. 
Je nach Anwendung, Werkstoffpaar und zulässiger Bondtemperatur existieren verschiedene kon-
ventionelle, flächige Bondmethoden (Tabelle 3-1). In Tabelle 3-1 ist zusätzlich das Bonden von 
Silizium und Glas mit Laserstrahlung (cw-Laserstrahlung [25], [26]) und in Tabelle 4-1 das Silizid-
bonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung [27], [28] als innovative und selektive Bond-
methoden dargestellt und in der vorliegenden Arbeit in Kapitel 8 und 9 vorgestellt. 
Tabelle 3-1 Waferbondmethoden – Stand der Technik 
 
 
 
Stand der Technik und Forschung
 
 
7
3.1 Siliziumdirektbonden 
Wesentliche Eigenschaft des Siliziumdirektbondens ist der direkte Kontakt der Waferoberflächen 
ohne äußeren, mechanischen Druck, ohne Zwischenschichten und ohne angelegte elektrischer 
Spannung. Wegen des direkten Kontakts der Oberflächen erfordert das Siliziumdirektbonden 
hohe Oberflächengüte der Wafer. Je nach vorheriger Präparation der Waferoberflächen (nass-
chemisch oder Plasma) und der Temperaturbehandlung (Tempern) wird zwischen Niedertempera-
tur- (T < 450°C) und Hochtemperaturbonden (T > 800°C) unterschieden [24]. Für das Silizium-
direktbonden über 800°C werden hydrophil oder hydrophob aktivierte Oberflächen eingesetzt. 
Als nachteilig beim Hochtemperaturbonden erweisen sich die erforderlichen hohen Bondtempera-
turen, die sich insbesondere beim Packaging von integrierten, temperaturempfindlichen Sensoren 
negativ auf deren Funktionalität auswirken können. Alternativ zum Hochtemperatur-Silizium-
direktbonden kann das Niedertemperatur-Siliziumdirektbonden eingesetzt werden. Die hydrophi-
len Waferoberflächen werden vor dem Bonden derart modifiziert, dass die thermochemischen 
Prozesse zur Bildung von Siloxan (Si-O-Si) bei deutlich niedrigeren Temperaturen ablaufen. Der 
Einsatz von Sauerstoffplasmareinigung ist dabei eine wesentliche und gängige Methode zur Ober-
flächenmodifikation [29]. Auch andere Plasmabehandlungen wie Argon-Plasma und nasschemi-
sche Oberflächenmodifikationen der hydrophilen Waferoberflächen werden eingesetzt. Dabei 
werden die Oberflächen vor dem Bonden mit einer Lösung aus TMOS (Tetramethoxysilan) oder 
TEOS (Tetraethoxysilan) behandelt [29]. 
3.2 Bonden mit Zwischenschichten 
Neben den Oberflächenmodifikationsmethoden zum Niedertemperaturbonden können nieder-
schmelzende Zwischenschichten wie Gläser, Polymere und Metalle eingesetzt werden. Neben der 
erforderlichen niedrigen Fügetemperatur, können insbesondere artungleiche Werkstoffe mitei-
nander gefügt werden. In nahezu allen Fällen ist ein äußerer Druck erforderlich, wenn Zwischen-
schichten angewandt werden (thermokompressives Bonden). Beim Einsatz vom sog. spin-on-glass 
(SOG) werden die Wafer mit Glasbeschichtung erst bei niedrigen Temperaturen z.B. T = 150°C 
getempert [30]. Anschließend erfolgt das Bonden mit einem polierten Siliziumwafer. Diese Me-
thode erlaubt Bondungen unter 450°C. Je nach Anwendung gibt es vier verschiedene spin-on-
gläser. Eine ausführliche Beschreibung dieser Gläser kann [31] entnommen werden. 
Eine weitere Möglichkeit für das Niedertemperaturbonden bietet der Einsatz von Metallen. Beim 
sog. eutektischen Bonden werden Zwischenschichten wie Gold [32], [33], Aluminium [34] oder 
Aluminium-Germanium [34], [35] eingesetzt, die mit Silizium bei niedrigeren Temperaturen als 
ihre eigentliche Schmelztemperatur ein Eutektikum bilden. Der eutektische Punkt für Silizium und 
Gold liegt bei T = 363 °C und für Silizium und Aluminium bei T = 577°C. Da die Temperatur beim 
Eutektikum zwischen Si-Al größer ist als beim Si-Au, kann durch den zusätzlichen Einsatz von 
Germanium, der eutektische Punkt für Si-Al auf T = 424°C gesenkt werden [34]. 
Beim Glasfritbonden von artgleichen (z.B. Silizium und Silizium) und artungleichen (z.B. Silizium 
und Glas) Werkstoffen werden Glaslote mit niedriger Erweichungstemperatur als Zwischenschicht 
eingesetzt. Da das Verfahren auf der Aufschmelzung des Glaslotes beruht, wird das Bonden unter 
mechanischem Druck durchgeführt. Die Bondtemperatur für diesen thermokompressiven Prozess 
liegt z.B. zwischen 400 - 450°C für Pasten wie FX11-036. Eine Beschreibung des Glasfritbondens 
kann [36] entnommen werden. 
Der Einsatz von Polymeren und Adhäsiven als Zwischenschicht ist wegen der sehr niedrigen Bond-
temperaturen und wegen der geringen Kosten für Packagingaufgaben sehr verbreitet. In den letz-
ten Jahren wird verbreitet BCB  (Benzocyclobutene, Dow Chemical Company [37]) als Zwischen-
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schicht eingesetzt [38]. Darüber hinaus werden Polymethylmethacrylate (PMMA) [39], Fotolacke, 
Polyimide [38], Epoxidharze [40] und andere adhäsive Polymere [41] verwendet. 
Eine innovative und aktuelle Möglichkeit zum Bonden bietet das reaktive Bonden (bonding with 
reactive multilayer foils) bei Raumtemperatur. Dabei wird die erforderliche Energie zum Bonden 
direkt an der Grenzfläche durch eine exotherme Reaktion erzeugt. Selektive und alternierende 
reaktive Nanoschichten z.B. aus Al und Ti werden auf die zu fügenden Werkstoffe aufgebracht 
und kontaktiert [42], [43]. Sensible Komponenten und insbesondere Werkstoffe mit deutlich 
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten wie Polymere, Metalle und Keramiken 
können so ohne thermische Beschädigungen gefügt werden [44]-[47]. Als reaktive, alternierende 
Schichten können neben Ti/Al auch Ni/Al und Co/Al eingesetzt werden, wobei der nanoskaline 
Schichtaufbau mit zusätzlichen Lotsystemen kombiniert wird. Die Aktivierung der exothermen 
Reaktionen kann mit lokaler thermischer oder elektrischer Energie oder durch einen Laserpuls 
ausgelöst werden. In [48] wird der Einsatz von kommerziell erhältlichen, reaktiven Multilagen-
folien (NanoFoil©) auf unterschiedlichen Werkstoffen charakterisiert. 
3.3 Anodisches Bonden 
Das anodische Bonden basiert auf der Kombination einer Temperaturbehandlung bei gleichzeiti-
gem Einsatz eines elektrischen Feldes. Beim Bonden von z.B. Silizium und Glas werden überwie-
gend Heizplatten verwendet, die als Anode für die Siliziumwafer genutzt werden. Nachdem das 
Waferpaar auf die Bondtemperatur (300 - 500°C) gebracht ist, wird eine Gleichspannung von 
500 - 1000 V angelegt [49]. Das anodische Bonden ist das Standardverfahren zum Bonden von 
Silizium und Glas. Wegen der besonderen Bedeutung für die vorliegende Arbeit werden insbeson-
dere die thermo-chemischen Prozesse im Kapitel 9.3 und 9.6.1 detailliert dargestellt. 
3.4 Bonden unter Vakuum 
Das UHV-Bonden basiert auf der Theorie, dass zwei glatte, saubere Oberflächen ohne jegliche 
adsorbierte Fremdatome und –moleküle bei Raumtemperatur auf atomarer Ebene bonden. So 
nutzen z.B. Gösele et al. [50] eine Ultrahochvakuumkammer (UHV-Kammer) zum Bonden. Für 
diese aufwendige Bondmethode werden die Siliziumwafer nach einem HF-Dip (Reinigen mit Fluss-
säure) pregebondet (reversibel). Diese Maßnahme schützt die Waferoberflächen bis zum Transfer 
in die UHV-Kammer vor Kontaminationen. Nach dem das Waferpaar in der Kammer platziert ist, 
wird die Kammer auf 4·10-12 bar abgepumpt. Danach wird das Waferpaar getrennt und es erfolgt 
eine Temperaturbehandlung in Zyklen zwischen 600 - 800°C. Infolge der Desorption von Wasser-
stoff von der Siliziumoberfläche erhöht sich der Druck auf 1,3·10-9 bar. Nach einem Abkühlpro-
zess auf Raumtemperatur wird nochmals auf 4·10-12 bar abgepumpt, um wiederholt die UHV Be-
dingungen herzustellen. Diese stellen den Ausgangspunkt zum UHV-Bonden dar. Das Bonden 
selber wird unter UHV-Bedingungen punktuell ausgelöst. 
3.5 Bonden mit Laserstrahlung 
Das selektive Bonden von Silizium und Glas mit kontinuierlicher Laserstrahlung (cw-Modus) unter 
Verwendung einer Prozessführung mit konstanter Laserleistung ist erstmals von Wild et al. [25] 
vorgestellt worden. Verwendet wird eine Nd:YAG-Laserstrahlquelle der Wellenlänge  = 1064 nm 
im cw-modus mit einem Laserstrahldurchmesser von D = 300 μm. Die mikrostrukturelle Unter-
suchung der Bondverbindungen erfolgt mit Lichtmikroskopie. Mit Hilfe der ATR-Spektroskopie 
wird die Chemie der Grenzfläche untersucht. Mittels Raman-Spektroskopie werden Eigenspan-
nungen und Defekte im Silizium und die Bondnahtbreite ermittelt. Die technologische Charakteri-
sierung der Bondverbindungen erfolgt nach einer chemischen Ätzung der Grenzfläche zur Visuali-
sierung der Bondverbindungen. Die Dichtigkeit der Bondverbindungen wird mit Hilfe von 
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Heliumlecktests und die mechanische Festigkeit mit Hilfe von Vier-Punkt-Biege-Versuchen, Berst-
druck- und Zugversuchen charakterisiert. Witte et al. [51] berichten über das Laserstrahlbonden 
von Silizium und Glas unter Verwendung einer Nd:YAG-Laserstrahlquelle der Wellenlänge 
 = 1064 nm (1000 W, Strahldurchmesser D = 150 μm) sowie einer Dioden-Laserstrahlquelle der 
Wellenlänge  = 808 nm (30 W, Strahldurchmesser D = 750 μm). Mit beiden Laserstrahlquellen 
sind in cw-Modus Solid-State-Bondungen erzielbar. Die Auswertung der Bondergebnisse erfolgt 
durch optische Mikroskopie. 
In aktuellen, eigenen Arbeiten wird über das selektive Bonden mit Laserstrahlung auf Chip-Scale 
unter Einsatz einer Prozessführung mit thermischer Regelung berichtet und Unterschiede zum 
Bonden mit konstanter Laserstrahlung diskutiert [26], [52]. Durch den Einsatz einer pyrometri-
schen Sensorik ist eine Regelung der Laserleistung während des Bondens möglich, so dass repro-
duzierbare Bondungen erzielt werden können (Kapitel 9.1). In [28] wird über die Prozessführung 
mit örtlicher Leistungsmodulation zum selektiven Bonden mit Laserstrahlung berichtet. Der Einsatz 
eines Scanners ermöglicht die örtliche Leistungsmodulation durch die Geometriefunktionen 
(Wobble-Funktion). Durch die Überlagerung des Vorschubs mit Verfahrwegen wie z.B. Kreise kön-
nen Bondungen realisiert und die Bondnahtbreite variiert werden (Bild 9-16). In [53] werden 
direkte, selektive Bondungen zwischen Silizium und Glas sowie Bondungen unter Einsatz von Zwi-
schenschichten wie thermische Oxide und Siliziumnitrid-Beschichtungen dargestellt. Die mechani-
schen Eigenschaften dieser Bondungen werden anhand von Zugversuchen und Blister-Tests cha-
rakterisiert (Kapitel 9.5.2). In [54] wird das Bonden mit Laserstrahlung von verschiedenen 
Werkstoffkombinationen wie z.B. Silizium/Saphir, Saphir/Saphir, Al2O3-Keramik/Glas, Al2O3-Kera-
mik/Saphir, Glas/Glas (Kapitel 9.6) unter Einsatz von funktionalen und absorbierenden Zwischen-
schichten diskutiert (Tabelle 11-1, Anhang 11.1). In [55] wird das direkte Bonden von Silizium und 
Silizium mit Laserstrahlung diskutiert. 
Ein wesentlicher Vorteil der kontinuierlichen Laserstrahlung (cw-Modus) zum Bonden von Silizium 
und Glas liegt darin, dass ohne Übergang zur schmelzflüssigen Phase ein Solid-State-Joining er-
möglicht wird. Allerdings basiert in der Literatur die Mehrzahl der Arbeiten auf dem Einsatz ge-
pulster Laserstrahlung, so dass die Werkstoffe an der Grenzfläche kurzfristig aufgeschmolzen 
werden. So beschäftigen sich Ampere A. Tseng und J.-S. Park seit 2004 mit dem sog. 
Transmission Laser Bonding von Silizium und Glas mit gepulster Laserstrahlung. In [56]-[63] wird 
die Verfahrensweise, die Untersuchungen der Bondgrenzfläche zur Identifizierung der Diffusions-
prozesse und die Charakterisierung der mechanischen Festigkeit dargestellt. Darüber hinaus wird 
der Einfluss von Oberflächenrauheit, Oxiden (verschiedene Schichtdicken) und Anpressdruck auf 
die Bondungen untersucht. Die Untersuchungen werden mit einer Nanosekunden Nd:YAG-Laser-
strahlquelle (Pulsdauer 6,5 ns bzw. 7 ns, Repetitionsrate 10 Hz) der Wellenlänge  = 532 nm und 
einem Strahldurchmesser von D = 300 μm durchgeführt. Durch die gepulste Laserstrahlung wer-
den die oberflächennahen Bereiche des Siliziums durch die Absorption der Laserstrahlung aufge-
schmolzen und der obere Fügepartner Glas durch Wärmeleitung aufgeschmolzen. Innerhalb des 
Laserpulses wird ein Diffusionsprozess eingeleitet und scheibenförmige (punktuelle) Bondungen 
mit Durchmessern von 250 μm erzeugt. Eine ausführliche Darstellung der Ergebnisse erfolgt in der 
Dissertation von J.-S. Park unter dem Namen „Characterization of Transmission Laser Bonding 
(TLB) Technique for Microsystem Packaging“ [64]. Thjeppakuttai et al. [65] verwenden zum Bon-
den von Silizium und Glas eine gepulste Nd:YAG-Laserstrahlquelle mit einer Pulsdauer von 12 ns. 
Das Bonden basiert wie auch bei Tseng und Park [56]-[63] auf dem Aufschmelzen durch hohe 
Laserintensitäten. Mescheder et al. [66], [67] berichten über den Einsatz einer Nd:YAG-
Laserstrahlquelle der Wellenlänge  = 1064 nm zum eutektischen Bonden von Silizium und Glas 
(Pyrex® 7740) unter Einsatz von Aluminium und Gold (Dicke d = 100 - 1000 nm) als Zwischen-
schicht. Die Laserstrahlquelle wird sowohl im cw-Modus als auch im gütegeschalteten Modus 
(Frequenz bis zu 20 kHz bei einer Pulsdauer von 70 ns - 14 μs) verwendet. Gebondet wird mit 
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einem variablen Strahldurchmesser (D = 20 - 100 μm) in einem Laserleistungsbereich von 1 -
40 W. Tan et al. [68], [69] berichten über das eutektische Löten (in der Veröffentlichung als Bon-
den bezeichnet) mit Laserstrahlung von Quarz (kristallin, Single Crystal Quartz) und Silizium unter 
Verwendung von Chrom (d = 33 nm). Als Laserstrahlquelle wird eine gütegeschaltete Nd:YAG-
Laserstrahlquelle der Wellenlänge  = 355 nm verwendet. Die eutektischen Bondungen werden 
unter Variation der Laserleistung (0,08 - 0,83 W), der Vorschubgeschwindigkeit (0,1 -0,5 mm/s) 
mit Repetitionsraten von bis zu 20 kHz erzeugt. Luo et al. [70] berichten über den Einsatz von 
Masken zum Lasertransmissionsschweissen von Silizium und Glas unter Einsatz von Indium als 
Zwischenschicht. Als Laserquelle wird eine Nd:YAG Laserstrahlquelle der Wellenlänge  = 355 nm 
mit einer Pulsdauer von 4 - 6 ns verwendet. 
Bardin et al. [71], [72] berichten über das selektive Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrah-
lung unter Einsatz von BCB als Zwischenschicht (Polymeres Bonden) auf Chip-Scale. Dabei wird 
ein Diodenlaser in cw-Modus mit einer Wellenlänge von  = 810 nm eingesetzt, wobei die Ab-
sorption der Laserstrahlung von Silizium genutzt wird, um das Polymer zwischen Silizium und Glas 
indirekt aufzuschmelzen. Gebondet wird unter Einsatz einer Maske und eines relativ großen 
Strahldurchmessers von ca. 8 x 5 mm2. Wu et al. [73] berichten über das Bonden von Silizium und 
Glas mit Laserstrahlung unter Einsatz von BCB auf Chip-Scale (Diodenlaser  = 940 nm, 12 W). 
Dabei wird der BCB mit absorbierenden Nanopartikeln (Ag oder Cu-C) dotiert, um die Absorption 
zu vergrößern, wodurch eine homogene Aushärtung des Polymers erzielt wird. Wu et al. [74] ver-
wenden alternativ zu der Verfahrweise von Bardin et al. [71], [72] ein Axicon, um ein ringförmiges 
Laserprofil (Durchmesser 6,5 mm, Nahtbreite 300 μm) zu erzielen. Ebenso wird ein Laserscanner 
eingesetzt, welcher eine effektivere Alternative zu Masken darstellen soll. Wang et al. [75] führen 
eine vergleichende Studie zwischen konventionellem (Einsatz von Hotplate) und Laserstrahlung 
unterstütztem, selektivem Polymer-Bonden unter Einsatz von BCB durch. Der Einsatz von Laser-
strahlung (Dioden-Laser,  = 970 nm) wird als eine potentielle Lösung für das Hochgeschwindig-
keits-Packaging dargestellt. 
Im Vergleich zum selektiven Bonden von Silizium und Glas ist das selektive Bonden von Silizium 
und Silizium mit Laserstrahlung ist in der Literatur nicht detailliert untersucht. Untersucht ist das 
eutektisches Löten (als selektives Laserbonden vorgestellt) von Siliziumpaaren auf Chip-Scale [76], 
[77] und Wafer-Level [78] unter Einsatz von CO2-Laserstrahlung der Wellenlänge  = 10,6 μm. 
Dabei wird ein Blei/Zinn Lot verwendet (Pb37/Sn63). Die Chip-Scale Bondungen werden unter 
Vakuum realisiert und auch beim Wafer-Level-Bonden wird unter anderem eine Vakuumeinheit 
eingesetzt. Tao et al. [77] geben an, dass bei einer Wellenlänge von  = 10,6 μm Silizium ein 
Absorptionsvermögen von 20 % und ein Transmissionsvermögen von 40 % aufweist. Auf die 
besondere Bedeutung des Absorptionsvermögens wird hingewiesen, aber aus keiner der drei vor-
gestellten Arbeiten geht hervor, ob die Bondungen (Aufschmelzung der Lote) auf einer indirekten 
Erwärmung der oberen Siliziumprobe durch Absorption oder das Transmissionsbonden mit Laser-
strahlung oder eine Kombination aus beiden beruht. Darüber hinaus ist nicht bekannt, ob die 
Daten der optischen Eigenschaften auf doppelseitig oder einseitig polierte Siliziumproben bezo-
gen sind. In [27] werden eigene Arbeiten zum Bonden von Silizium und Silizium unter Einsatz von 
Platin/Palladium als absorbierender Zwischenschicht vorgestellt. So können auf der Basis des 
Transmissionsfügens mit kontinuierlicher Laserstrahlung zusammenhängende Bondungen erzielt 
werden. Wegen des direkten Zusammenhangs mit der vorliegenden Arbeit werden die Details 
dieser Untersuchung in Kapitel 8.1 dargestellt. 
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4 Aufgabenstellung und Zielsetzung 
Das Wafer-Level-Packaging ist ein Verfahren aus der Backend-Fertigung in der Produktionskette 
von Mikrosystemen. Die ständige Miniaturisierung kombiniert mit der Vergrößerung der 
Funktionsdichte und der Erweiterung der Funktionen wie z.B. mechanische oder optische Eigen-
schaften erfordert neue Packagingkonzepte mit alternativen Wärmequellen, um die thermische 
und die thermomechanische Belastung der sensiblen Komponenten der komplexen Chips wäh-
rend der Versiegelung zu minimieren. Die selektive Laserstrahlung bietet sowohl auf Wafer-Level 
als auch auf Chip-to-Wafer und auf Chip-Scale eine hervorragende Alternative zu den konven-
tionellen Packagingtechniken an. Während z.B. beim Packaging von Drehratensensoren (Bild 4-1) 
der vorprozessierte Wafer mit dem Deckwafer auf die Fügetemperatur aufgeheizt werden muss, 
kann mit Laserstrahlung bei Raumtemperatur entlang des Bondrahmens selektiv gefügt werden. 
Bild 4-1 Drehratensensor (Quelle: Robert Bosch GmbH) 
In der vorliegenden Arbeit wird als Packaging-Verfahren die sog. Durchstrahlfügemethode ver-
wendet. Die Fügeanordnung wird so gewählt, dass die Laserstrahlung einen der beiden Füge-
partner durchstrahlt und von dem zweiten Fügepartner bzw. einer Zwischenschicht absorbiert 
wird (Bild 4-2). Beim Bonden von artungleichen Werkstoffen wie Silizium und Glas kann die Laser-
strahlung durch die Auswahl geeigneter Wellenlängen der optischen Wärmequelle durch eine der 
 
Bild 4-2 Prinzipielle Darstellung der Durchstrahlfügemethode am Beispiel des Bondens von Silizium und Glas mit Laserstrahlung 
beiden Werkstoffe an der Grenzfläche absorbiert werden, z.B. durch Silizium. Das Bonden von 
artgleichen Werkstoffen wie Silizium/Silizium und Glas/Glas erfordert wegen der identisichen opti-
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schen Eigenschaften der beiden Werkstoffe den Einsatz von absorbierenden Zwischenschichten 
(z.B. Platin) an der Grenzfläche der Werkstoffe. 
Bonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung 
Das Bonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung ist aus der Literatur weitesgehend unbe-
kannt. Die veröffentlichten drei Arbeiten basieren auf dem Einsatz von CO2-Laserstrahlung zum 
eutektischen Löten unter Einsatz von Blei/Zinn Lot (Kapitel 3.5). Darüber hinaus ist das Bonden 
von Siliziumpaaren unter Einsatz von Platin mit konventionellen Ofenverfahren weitesgehend un-
erforscht. Die bekannten beiden wissenschaftlichen Arbeiten zum Bonden von Siliziumwafern 
unter Einsatz von Platin, Pt-Siliziden bzw. Palladium geben keine detaillierten Informationen über 
die Grundlagen der thermo-chemischen Prozesse (Kapitel 6.1). Darüber hinaus wird in diesen 
Arbeiten angenommen, dass das Bonden nicht über die Bildung der Silizide sondern wie beim 
hydrophilen Siliziumdirektbonden auf der Grundlage der bekannten thermo-chemischen Reak-
tionen zur Bildung von Siloxan ((Si-O-Si) über Silanol-Gruppen (Si-OH) abläuft (Kapitel 5.3). 
Unabhängig von der Wärmequelle (hier Laserstrahlung) wird in der vorliegenden Arbeit das Bon-
den von Silizium und Silizium unter Bildung von Platinsiliziden als eine neue Bondmethode unter 
der Bezeichnung „Silizidbonden“ vorgestellt. Da eine detaillierte, mikrostrukturelle und chemische 
Untersuchung zum Silizidbonden nicht bekannt ist, werden die theoretischen Grundlagen und die 
wissenschaftlichen Veröffentlichungen zur Bildung und zum Wachstum von Platinsiliziden auf 
Siliziumträgern aus dem Bereich der Metall-Halbleiter-Kontakte als Grundlage für das Silizidbon-
den eingesetzt (Kapitel 6.2). 
Die Aufgabenstellung kann wie folgt definiert werden: 
 Charakterisierung der Mikrostruktur der Fügegrenzfläche (REM, TEM) 
 Bestimmung der Kristallstruktur der Fügegrenzfläche (Röntgen- und Elektronenbeugung) 
 Bruchmechanische Untersuchung der Grenzflächenfestigkeit (Mikro-Chevron-Tests). 
Die Zielsetzung liegt in der Bereitstellung eines neuen, selektiven Packaging-Verfahrens mit Laser-
strahlung als Alternative zu den bekannten konventionellen, flächigen Bondmethoden (Tabelle 
4-1). 
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Tabelle 4-1 Blockdarstellung der wissenschaftlichen Zielsetzung zum Bonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung (s. auch 
Tabelle 3-1) 
Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrahlung 
Der Stand der Technik zum Einsatz von Laserstrahlung für das Bonden von Silizium und Glas ist in 
Kapitel 3.5 detailliert dargestellt. Dabei wird für das direkte Bonden von Silizium und Glas 
grundsätzlich zwischen 
 Bonden über schmelzflüssige Phase (gepulste Laserstrahlung) 
 Bonden ohne schmelzflüssige Phase - Solid-State-Joining (kontinuierliche Laserstrahlung) 
unterschieden. 
Bild 4-3 Bonden komplizierter Geometrien, a) Prozess mit konstanter Laserleistung, b) thermisch geregelte Prozessführung 
Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist das Bonden von Silizium und Glas ohne Übergang zur 
schmelzflüssigen Phase unter Einsatz einer cw-Nd:YAG-Laserstrahlung. Erstmals ist diese Vorge-
hensweise von Wild et al. [25] vorgestellt worden und in [79] detailliert dargestellt. Die Arbeit von 
Wild [79] basiert auf dem Einsatz einer Prozessführung mit konstanter Laserleistung (Kapitel 3.5). 
Bei dieser Prozessführung kann der Übergang in die schmelzflüssige Phase für z.B. Bondkonturen 
 
  
a) b) 
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größerer Länge bzw. größerer Prozesszeiten wegen der globalen Erwärmung der Probenpaare 
und des Wärmestaus an der Bondfront nicht ausgeschlossen werden [79]. Insbesondere, wenn 
komplizierte Geometrien auf kleinstem Raum gebondet werden (Bild 4-3). 
In der vorliegenden Arbeit wird erstmals die thermisch geregelte Prozessführung für das Bonden 
von Silizium und Glas mit Laserstrahlung eingesetzt. Durch diese Prozessführung können unab-
hängig von der Komplexität der Bondgeometrien und der Prozesszeit, Bondverbindungen ohne 
Aufschmelzungen realisiert werden. Ebenso wird das Bonden mit örtlicher Leistungsmodulation 
erstmals in dieser Arbeit vorgestellt. 
Eigene Untersuchungen zum Einsatz und zur Optimierung der thermisch geregelten Prozessfüh-
rung sind bereits im Vorfeld dieser Arbeit veröffentlicht worden (Kapitel 9.1). Sie sind nicht 
Gegenstand der vorliegenden Arbeit. Die Kernaufgabe der vorliegenden Arbeit ist die Untersu-
chung der ablaufenden Fügemechanismen unter Einsatz von Laserstrahlung. Dabei werden die 
Mikrostruktur und die chemische Zusammensetzung der Fügegrenzfläche vergleichend mit kon-
ventionell gebondeten Probenpaaren untersucht. Eine weitere Aufgabenstellung liegt in der Cha-
rakterisierung der mechanischen Eigenschaften der Bondverbindungen. Die Aufgabenstellung 
kann im Wesentlichen wie folgt definiert werden: 
 Klärung der ablaufenden Fügemechanismen 
 Untersuchung der Mikrostruktur der Fügegrenzfläche 
 mechanische Charakterisierung der Fügeverbindungen 
 Untersuchung der mechanischen Langzeitstabilität 
 Zusammenhang zwischen Bondstrategie und mechanische Festigkeit 
 Untersuchung der mechanischen Festigkeit unter Einsatz von Zwischenschichten (Oxide, 
Nitride). 
Eine Übersicht über die wissenschaftlichen und technologischen Erneuerungen durch die vor-
liegende Arbeit ist in Tabelle 4-2 dargestellt. Im Vergleich zu den bereits bekannten Arbeiten un-
ter Einsatz einer cw-Laserstrahlung werden erstmals 
 der Einsatz einer thermisch geregelten Prozessführung 
 der Einsatz einer Prozessführung mit örtlicher Leistungsmodulation 
 die Untersuchung der Mikrostruktur und der ablaufenden Fügemechanismen mit REM, 
TEM, EELS und TOF-SIMS 
 eine vergleichende Untersuchung der Mikrostruktur, der ablaufenden Fügemechanismen 
und der mechanischen Festigkeit mit konventionell gebondeten Probenpaaren 
 der detaillierte Einsatz von bruchmechanischen Untersuchungsmethoden zur Bestimmung 
der Bruchzähigkeit 
 der Einsatz einer lichtmikroskopischen Visualisierungsmethode zur visuellen Charakterisie-
rung der Bondverbindungen 
 die Untersuchung der mechanischen Langzeitstabilität 
 das Bonden mit Zwischenschichten (Oxide, Nitride) 
vorgestellt. 
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Tabelle 4-2 Vorliegende Arbeit im Vergleich zu vorhandener Literatur,  Methoden und Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit, 
1 thermische Regelung, 2 örtliche Leistungsmodulation, 3 konstante Laserleistung 
Die Zielsetzungen der durchgeführten Arbeit liegen in der Qualifizierung des Bondens von Silizium 
und Glas mit Laserstrahlung 
 als ein alternatives, flexibles und innovatives Packaging-Verfahren 
 als gleichwertige Bondmethode im Vergleich zum anodischen Bonden 
für den industriellen Einsatz. 
Sämtliche Versuche basieren auf dem Chip-Scale-Bonden. Die Reinigung und die Handhabung der 
Proben bis zum Bonden erfolgt manuell und unter Reinraumbedingungen. Die Durchführung der 
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Bondversuche erfolgt unter normalen Laborbedingungen bei Raumtemperatur und unter norma-
len atmosphärischen Bedingungen. 
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5 Physikalische und chemische Grundlagen des direkten hydrophilen 
Bondens 
Die Wechselwirkung auf atomarer Ebene erfordert einen intimen Kontakt der Waferoberflächen. 
Die Oberflächenbeschaffenheit der polierten Wafer sind bestimmend. Die Wafer müssen eine 
akzeptable Mikrorauheit, Dickentoleranz ttv (total thickness variation) sowie Welligkeit (warp) und 
Durchbiegung (bow) aufweisen. 
Tong und Gösele [80], [81] berichten über das Wasserstoffbrücken-Modell zwischen zwei hydro-
philen Siliziumoberflächen. Demnach ist eine Raumtemperaturbondung mit einer mittleren Ober-
flächenrauheit der Siliziumwafer von 5 Å über Wasserstoffbrücken möglich. Wie in Bild 5-1 darge-
stellt, basiert die Theorie auf der Größe der Moleküle, d.h. durch die Größe der Moleküle kann die 
zulässige Oberflächenrauheit der Probenoberflächen bestimmt werden. So hat z.B. eine Silanol-
Gruppe (Si-OH) die Länge von 1,01 Å. Der Abstand zwischen zwei Wasserstoffatomen über eine 
Sauerstoffbrücke beträgt 2,76 Å und eine Brücke von drei Wasserstoffbindungen über Wasser 
weist eine Länge von 10 Å auf. Demnach beträgt der Abstand zwischen zwei SiO2-Oberflächen, 
die über Wasserstoffbrücken bei Raumtemperatur aneinander haften, 10 Å. Entsprechend sollte 
ein Mittelrauwert von Ra = 5 Å für jeder der beteiligten Oberflächen für das direkte Bonden zwi-
schen zwei Waferpaaren nicht überschritten werden. Abe und Matlock [82] konnten bereits vor 
diesen theoretischen Überlegungen durch ihre experimentellen Arbeiten zeigen, dass eine mittlere 
Rauheit Ra  4,5 Å für fehlerfreie Bondungen geeignet ist. 
Bild 5-1 Schematische Darstellung der Wasserstoffbrücken zwischen zwei hydrophilen Siliziumoberflächen nach [13], a) ohne Si-OH 
Gruppen, b) mit Si-OH Gruppen 
Eine große Oberflächenrauheit und große Dickentoleranz bedeuten, dass der Kontakt zwischen 
den Oberflächen nicht durchgehend ist. Dadurch können sich bereits beim Raumtemperaturbon-
den Fehlstellen in Form von Blasen bilden. Wenn darüber hinaus die Oberflächenrauheit größer 
als ein kritischer Wert ist, ist selbst eine Raumtemperaturbondung nicht mehr möglich. 
5.1 Vorbehandlung der Wafer 
Eine Siliziumoberfläche adsorbiert unter normalen atmosphärischen Bedingungen Atome aus der 
Luft und oxidiert [14]. Diese natürliche Oxidschicht kann bis 2 nm dick werden [14], [83]. Die 
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Reaktion mit Wasser (Luftfeuchtigkeit) führt zur Adsorption und es entstehen Silanol-Gruppen  
(Si-OH) an der Oberfläche. Darüber hinaus können Kohlenwasserstoffe aus der Luft adsorbiert 
werden und Partikelbelastungen wie Staub, Haare, Faser und ionische Kontaminationen wie 
Metallionen z.B. von Pinzetten, Kohlenwasserstoffe aus Waferboxen auf der Siliziumoberfläche 
vorhanden sein [14] (Bild 11-1, Anhang 11.2). Solche organischen und metallischen Kontamina-
tionen und Partikel an der Oberfläche müssen vor dem Bonden mit geeigneten Verfahren entfernt 
werden. 
Ein weiterer Grund für eine Oberflächenreinigung liegt darin, dass eine Waferoberfläche mit na-
türlicher Oxidschicht und adsorbiertem Wasser (chemisorbiertes Wasser) zum Bonden nicht be-
sonders gut geeignet ist. Eine solche natürliche Oberfläche hat einen zu kleinen aktiven SiO2-
Oberflächenbereich (hydroxilierte Oberfläche durch OH-Gruppen), um genügend Wasser zu ad-
sorbieren [84]. Durch Sauerstoffplasmaaktivierung und nasschemische Reinigungsverfahren wie 
RCA [85] kann ein dreidimensionales und vollständiges Netzwerk aus Silanol-Gruppen gebildet 
werden, welches Wasser physikalisch adsorbiert (physiosorbiertes Wasser). Grundner [86] weist 
auf den Bindungswinkel zwischen Si-O-Si hin. Die chemischen Oxide, die durch die nasschemische 
Reinigung erzeugt werden, weisen einen deformierten Si-O-Si-Winkel von 130° im Vergleich zu 
dem üblichen Bindungswinkel von 144° zwischen Si-O-Si auf. Diese deformierten Oxide (strained 
Oxides) vergrößern die chemische Reaktionsfähigkeit von Si-O-Si signifikant [13]. 
In der Literatur sind eine Vielzahl von Möglichkeiten zur Vorbehandlung (Probenpräparation) bzw. 
Oberflächenaktivierung der Waferoberflächen bekannt. Durchgesetzt hat sich im Allgemeinen in 
der Industrie das nasschemische Reinigungsverfahren auf der Basis von Wasserstoffperoxid nach 
Kern, das sog. RCA-Reinigungsverfahren (Standard Clean SC oder RCA Clean) [85]. Mit diesem 
Verfahren können hydrophile Oberflächen hergestellt werden. Durch die Kombination von RCA-
Reinigung und anschließender Flusssäure-Reinigung (HF-Dip) können hydrophobe Oberflächen 
hergestellt werden. Eine detaillierte Beschreibung alternativer chemischer und physikalischer Wa-
fervorbehandlungsmethoden und modifizierter RCA Reinigung sind in [87] dargestellt. Wegen des 
direkten Bezugs auf die vorliegende Arbeit wird nachfolgend das RCA-Reinigungsverfahren auf 
der Basis der Arbeit von Kern et al. [85] vorgestellt, wobei Aktualisierungen in [87] und [88] 
berücksichtigt werden. 
Die RCA-Reinigung besteht aus zwei Schritten; RCA 1 (Standard Clean 1, kurz SC 1) und RCA 2 
(Standard Clean 2, kurz SC 2). Die RCA 1 Lösung besteht aus einer Mischung von Ammonium-
hydroxid NH4OH (Ammoniakwasser, 29 % Gew.%), Wasserstoffperoxid H2O2 (30 % Gew.%) und 
DI-H2O (deionisiertes Wasser). Die RCA 2 Lösung besteht aus einer Mischung von Salzsäure HCl 
(37 % Gew.%), H2O2 (30 % Gew.%) und DI-Wasser. Die Volumenverhältnisse der Lösungen, die 
erforderliche Badtemperatur zur Reinigung und die Dauer der Behandlung sind in Tabelle 5-1 
dargestellt. 
Tabelle 5-1 RCA-Reinigung nach [85] 
Während der RCA 1 Reinigung bewirkt Ammoniumhydroxid durch seine starke lösende Wirkung 
und Wasserstoffperoxid durch seine starke oxidierende Wirkung die Entfernung von organischen 
Kontaminationen. Ammoniumhydroxid löst einige Metalle der Gruppe IB und IIB (Cu, Au, Ag, Zn 
 chemische Lösung Volumenverhältnisse Temperatur 
[°C] 
Dauer 
[min.] 
RCA 1 NH4OH : H2O2 : DI-H2O 1 : 1 : 5 - 1 : 2 : 7 75 - 85 10 - 20 
RCA 2 HCl : H2O2 : DI-H2O 1 : 1 : 6 - 1 : 2 : 8 75 - 85 10 - 20 
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und Cd) und Elemente wie Ni, Co und Cr von der Oberfläche und bildet in der Lösung Komplexe 
und entfernt sie somit von der Oberfläche. Durch Ammoniumhydroxid wird die natürliche 
Oxidschicht der Oberfläche langsam aufgelöst und durch Wasserstoffperoxid gleichzeitig eine 
neue Oxidschicht gebildet. Die Neubildung der Oxidschicht ist eine hilfreiche Maßnahme, da da-
durch anhaftende Partikel von der Oberfläche entfernt werden. Die RCA 2 Reinigung entfernt 
metallische Kontaminationen. Dabei werden Alkalimetalle gelöst und von der Oberfläche entfernt. 
Darüber hinaus werden für Ammoniumhydroxid unlösliche Hydroxide der Elemente Aluminium 
(Al(OH)3), Eisen (Fe(OH)3), Magnesium (Mg(OH)2) und Zink (Zn(OH)2) gelöst und Reste von Au- und 
Ag-Spuren entfernt. Eine Abscheidung von Metallen auf der Oberfläche wird durch Bildung von 
Komplexen in der Lösung verhindert. Bereits nach RCA 1 weist die Oberfläche einen Film aus Oxid 
und Hydroxid auf. Diese empfindliche Schicht kann durch die Einhaltung der RCA-Reinigung ge-
schützt werden. Nach den Reinigungsschritten müssen die Oberflächen mit deionisiertem und 
partikelfreiem Wasser gespült werden, um zu verhindern, dass die oben genannten Partikel und 
die gelösten organischen und metallischen Kontaminationen erneut aus der Lösung an der Ober-
fläche haften. Aus der Literatur ist bekannt, dass Ammoniumhydroxid die Siliziumoberfläche an-
greifen und die Mikrorauheit erhöhen kann. In [87] und [88] wird zusammenfassend über den 
Zusammenhang zwischen Ätzrate der Siliziumoberfläche und Ammoniumhydroxid diskutiert. 
Demnach kann die ätzende Wirkung von Ammoniumhydroxid durch die passivierende, oxidie-
rende Wirkung von Wasserstoffperoxid reduziert werden. Darüber hinaus ist die Vergrößerung 
der Mikrorauheit das Resultat einer nicht homogenen Ätzung der Oberfläche. Während eine zu 
hohe Konzentration an Ammoniumhydroxid eine große Ätzrate aufweist, kann eine hohe Was-
serstoffperoxidkonzentration diese verkleinern. 
5.2 Physikalische Prozesse des Bondens 
Der erste Schritt zum direkten Bonden erfolgt bei Raumtemperatur [13]. Solange kein elektrisches 
Feld oder anhaftende Schichten zwischen zwei Wafern vorhanden sind, wird das Bonden durch 
Oberflächenkräfte verursacht, welche die Adhäsion bestimmen. Je nach Umgebungsbedingungen 
(Vakuum, Flüssigkeit) können unterschiedliche Kräfte dominieren. Prinzipiell treten drei unter-
schiedliche Wechselwirkungskräfte zwischen zwei Körpern in intimen Kontakt auf: 
 Van-der-Waals-Kräfte 
 elektrostatische Coulomb-Kräfte 
 kapillare Kräfte. 
Van-der-Waals-Kräfte (intermolekulare Anziehungskräfte) basieren auf der Anziehungskraft zwi-
schen polaren bzw. polarisierbaren Molekülen und Atomen. Da Elektronen im Molekül nicht 
fixiert sind, entstehen durch die Schwankungen in Ihrer Verteilung um den Atomkern temporäre 
Dipolmomente [89], die im Nachbarmolekül ein entgegen gesetztes Dipolmoment bewirken, so 
dass eine anziehende Wechselwirkung resultiert [90]. Van-der-Waals-Kräfte können in drei Wech-
selwirkungsarten unterteilt werden [13], [91]: 
 Dipol - Dipol Kräfte (polare Moleküle), Keesom-Wechselwirkung 
 Dipol - induzierte Dipol Kräfte (polare und nicht polare Moleküle), Debye-Wechselwirkung 
 Induzierte Dipol - induzierte Dipol Kräfte (nicht polare Moleküle), Londonsche Dispersions-
wechselwirkung. 
Diese drei Van-der-Waals-Wechselwirkungskräfte FVW nehmen mit zunehmendem Abstand dm 
zwischen den Molekülen nach Gleichung 5.1 ab [13]. 
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  FVW  dm-7 5.1
 
 
Allerdings finden die Wechselwirkungskräfte zwischen zwei makroskopischen Körpern statt, so 
dass nicht nur ein Molekülpaar berücksichtigt werden kann. Tong und Gösele [13] erklären, dass 
im Allgemeinen die Wechselwirkungskräfte zwischen zwei Molekülen bzw. Atomen von Nachbar-
atomen beeinflusst werden. Gleichung 5.2 gibt die Möglichkeit der Berücksichtigung der Wech-
selwirkungskräfte zwischen jedem Atompaar bzw. Molekülpaar zweier bei RT haftender Körper 
mit der Hamaker Konstante H [92] wieder. Demnach haben die Wechselwirkungskräfte FVW zwi-
schen zwei makroskopischen Körpern eine deutlich größere Reichweite. 
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Die Hamaker Konstante H berücksichtigt unter anderem die Anzahl der Atome pro Volumenein-
heit zwischen den wechselwirkenden makroskopischen Körpern. Dabei beschreibt db den Abstand 
zwischen zwei Körpern, die durch ein drittes Medium getrennt sind. Die Hamaker Konstante z.B. 
für SiO2-Luft-SiO2 bzw. SiO2-Wasser-SiO2 beträgt H = 6,5·10
-21 J bzw. 8,3·10-21 J. 
Van-der-Waals-Kräfte sind die einzigen Kräfte, welche die Adhäsion definieren, wenn zwei unge-
ladene Oberflächen in Vakuum aufeinander treffen. Wenn allerdings chemische oder physikali-
sche Abscheidungen (z.B. Beschichtungen) an der Oberfläche vorhanden sind, können Aufladun-
gen durch Adsorption und Desorption von Elektronen und Ionen stattfinden. Die Adhäsionskräfte 
treten in diesem Fall nicht nur auf Grundlage der Van-der-Waals-Wechselwirkung auf sondern sie 
beruhen ebenso auf den elektrostatischen Coulomb-Kräften. Die elektrostatischen Coulomb-
Kräfte sind im Allgemeinen dann starke und dominierende Kräfte, wenn eine Aufladung der 
makroskopischen Oberflächen vorliegt. Allerdings verlieren sie an Stärke, wenn Wasser oder Was-
serdampf in der Umgebung vorhanden ist, welche zum Teil die Aufladung der Oberflächen kom-
pensieren. Solche Oberflächen weisen eher polare Eigenschaften auf, die eine Van-der-Waals-
Wechselwirkung begünstigen. 
Wenn zwei Oberflächen mit vaporisiertem Flüssigkeitsfilm in Kontakt kommen, können Kapillar-
kräfte auftreten, wenn ein kritischer Abstand nicht überschritten wird. Dabei müssen die Flüssig-
keitsfilme zu den Oberflächen einen Benetzungswinkel kleiner als 90° aufweisen. Die Grenzfläche 
wird zwischen den beiden Oberflächen mit kapillar kondensierter Flüssigkeit gefüllt. Für zwei 
glatte Oberflächen mit einer Kontaktfläche AK können die Kapillarkräfte FK berechnet werden 
(Gleichung 5.3). Dabei ist sp die Oberflächenspannung der Flüssigkeit und rK ist der Radius des 
Meniskus 
  
K
spK
K r
A
F
  5.3
 
 
Ein typischer Wert der kapillaren Wechselwirkungsenergie zwischen zwei hydrophilen SiO2-Ober-
flächen die mit einem Wasserfilm wechselwirken beträgt 144 mJ/m2. Dabei wird angenommen, 
dass der Kontaktwinkel der Flüssigkeit zu jeder der beiden Oberflächen 5° beträgt. Da nahezu 
keine Oberfläche perfekt eben ist, werden die Kontaktstellen solcher Oberflächen im trockenen 
Zustand punktuell sein. Flüssigkeitsfilme können die Kontaktflächen enorm vergrößern und die 
Adhäsion bestimmen. 
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Beim Bonden von hydrophilen und hydrophoben Siliziumoberflächen stellen im Allgemeinen die 
Wasserstoffbrückenbindungen (s. Kapitel 5.3) bzw. die Van-der-Waals-Wechselwirkung die trei-
bende Kräfte dar [25], [93]. 
5.3 Thermo-chemische Prozesse des hydrophilen Siliziumdirektbondens 
Die thermo-chemischen Prozesse beim Bonden unterscheiden sich je nach Oberflächenzustand 
der Wafer (hydrophil, hydrophob, beschichtet) und der Bondmethode (Tabelle 3-1). So wird z.B. 
beim Siliziumdirektbonden je nach Oberflächenzustand zwischen hydrophilem und hydrophobem 
Bonden unterschieden. 
Bereits Mitte der 80’er Jahre vermuteten Lasky et al. [21], dass die Bondung zweier oxidierter 
Siliziumoberflächen die Polymerisation der Silanol-Gruppen (Si-OH) zur Bildung eines Siloxan-
Netzwerkes (Si-O-Si) bewirkt. Allerdings ist die Theorie der thermo-chemischen Prozesse des 
hydrophilen Siliziumdirektbondens unter Berücksichtigung alle Oberflächenphänomene erstmals 
von Stengl et al. [94] vorgestellt und von Tong und Gösele [81] optimiert worden. Zur Beschrei-
bung der thermo-chemischen Prozesse des hydrophilen Bondens wird hier das Modell von Tong 
und Gösele [81] zugrunde gelegt. 
Werden zwei glatte, gereinigte und hydrophile Siliziumwafer z.B. in einem Mikroreinraum 
zueinander positioniert, kann durch einen Initialdruck punktuell der Kontakt zwischen den Wafern 
hergestellt werden (Bild 5-2 a). Dadurch wird eine spontane Ausbreitung der Bondwelle (Kontakt-
fläche) über die gesamte Grenzfläche initiiert (Bild 5-2 b, c), welches Raumtemperaturbonden 
(spontanes Bonden oder Prebonden) genannt wird. 
Bild 5-2 Ausbreitung einer Bondwelle zwischen zwei 4 Zoll Silizium-Wafern (IR-Transmissionsaufnahme) nach [13], [14], a) Auslösung 
der Raumtemperaturbondung durch einen punktuellen Kontakt, b) Ausbreitung der Bondwelle nach 2 Sekunden, c) komplette Bon-
dung nach 5 Sekunden 
Zwei hydrophile Waferoberflächen, welche die physikalischen (Oberflächengüte) Eigenschaften 
und chemischen (Reinigung, Kontaminationsfrei) Voraussetzungen zum Bonden erfüllen, können 
bei Raumtemperatur über Wasserstoffbrücken gebondet werden (Bild 5-2). Die Wasserstoffbrü-
cken werden durch das adsorbierte Wasser zur Verfügung gestellt. Technisch ist es nicht möglich 
absolut glatte und ebene Oberflächen zu erzielen, die über Van-der-Waals-Kräfte aneinander haf-
ten (Kapitel 5.2). Insofern ist die Bindung über Wasserstoffbrücken mit Ihrer großen Reichweite im 
Vergleich zu den Van-der-Waals-Wechselwirkungskräften eine Erleichterung zur Überbrückung 
der vorhandenen Mikrorauheit der Waferoberflächen (Bild 5-1). 
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Bild 5-3 Oberflächenenergie in Abhängigkeit von der thermischen Behandlung des Bondens für hydrophile Oberflächen nach [13],  
a) Si/Si Grenzfläche, b) Si/SiO2 Grenzfläche 
Tong und Gösele [13], [81] bestimmen die Oberflächenenergie (Bondenergie) in Abhängigkeit von 
der Temperatur für Si/Si, Si/SiO2 und SiO2/SiO2 Grenzflächen (SiO2 charakterisiert hier die thermi-
schen Oxide). In Bild 5-3 sind die Entwicklung der Grenzflächenenergie in Abhängigkeit von der 
Temperatur für die Grenzflächen Si/Si und Si/SiO2 (ähnlich Si/Glas) dargestellt. Die thermo-chemi-
schen Prozesse des hydrophilen Bondens zwischen Silizium/Silizium, Silizium/SiO2 und SiO2/SiO2 
Oberflächen können in vier Temperaturbereiche unterteilt werden: 
RT – 110°C 
Das Raumtemperaturbonden basiert auf der Bildung von Wasserstoffbrückenbindungen. Die 
Bondenergie steigt mit der Temperatur leicht an. Durch den Angriff des adsorbierten Wassers 
erfolgt eine langsame Brechung der Si-O-Si-Bindungen auf den beteiligten Oberflächen der Wafer 
nach Gleichung 5.4 [95]. 
  Si-O-Si + H2O  Si-OH + Si-OH 5.4
 
 
Dadurch vergrößert sich die Anzahl der Silanol-Gruppen (Si-OH) an der Grenzfläche. Die Wasser-
moleküle ordnen sich in energetisch günstigere Lagen um und bilden noch stabilere Wasserstoff-
brückenbindungen. Durch diese chemischen und strukturellen Veränderungen vergrößert sich die 
Bondenergie in Abhängigkeit von der Temperatur geringfügig (Bild 5-3). Bei Raumtemperatur 
beträgt die Bondenergie ca. 104 mJ/m2 [94]. 
110°C – 150°C 
Die Wassermoleküle werden ab 110°C von der Waferoberfläche desorbiert. Sie wandern entlang 
der Grenzfläche zum Waferrand und verdampfen. Einige Wassermoleküle können durch die 
Oxidschicht diffundieren und mit dem darunter liegenden Silizium neues SiO2 und Wasserstoff 
(H2) bilden. Die Bildung von neuem SiO2 trägt zwar zur Schließung der Mikrolücken der Grenzflä-
che bei, aber die gebildeten Wasserstoffgase führen zu Grenzflächenblasen. Ein Teil des H2 löst 
sich in der Oxidschicht. Durch die Desorption der Wassermoleküle erhalten die Silanol-Gruppen 
der gegenüberliegenden Waferoberflächen an der Grenzfläche einen direkten Kontakt und poly-
merisieren nach Gleichung 5.5 (Bildung von Siloxan-Gruppen). Somit bilden sich die ersten stabi-
len kovalenten Bindungen (Bild 5-4). 
  
a) b) 
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  Si-OH + OH-Si  Si-O-Si + H-O-H 5.5
 
 
Die Bildung der Siloxan-Gruppen nach Gleichung 5.5 ist bis zu Temperaturen T < 425°C reversibel 
solange Wasser an der Grenzfläche vorhanden ist. Wie in Bild 5-3 dargestellt, steigt die Bond-
festigkeit rapide an. Die Bondenergie kann bei T = 150°C bis zu 1200 mJ/m2 (für Si/Si-Grenzflä-
chen) bzw. bis zu 900 mJ/m2 (Si/SiO2-Grenzfläche) betragen. 
Bild 5-4 Reaktionen an der Grenzfläche für eine Behandlungstemperatur zwischen 110°C bis 150°C nach [13] 
150°C – 800°C 
Die Bondenergie ändert sich nahezu nicht (Si/Si-Grenzfläche) bzw. steigt leicht an (Si/SiO2-Grenz-
fläche). Tong und Gösele [13] vermuten, dass nahezu sämtliche Silanol-Gruppen bereits bis 150°C 
polymerisiert sind (Bildung eines Gerüstes aus Siloxan-Gruppen). Unter Berücksichtigung der 
nahezu nie perfekten Oberflächen wird davon ausgegangen, dass sich die kovalenten Bindungen 
auf die Kontaktstellen begrenzen. Hinzu kommt, dass die Wasserstoffblasen, die insbesondere in 
den Nanokavitäten (hervorgerufen durch die Mikrorauheit) liegen, einen kompletten Grenzflä-
chenkontakt verhindern werden. Die Bondenergie bleibt bis 800°C nahezu unverändert (Si/Si-
Grenzfläche) bzw. vergrößert sich (Si/SiO2-Grenzfläche) bis ca. 1800  mJ/m
2 geringfügig (Bild 5-3). 
> 800°C 
Ein rapider Anstieg der Bondenergie kann über 800°C für Si/Si-Grenzflächen bzw. ab 1000°C für 
Si/SiO2-Grenzflächen beobachtet werden (Bild 5-3). Die Ursache für diesen erneuten Anstieg liegt 
in dem viskosen Fließen des Siliziumoxids (chemisches Oxid durch die Reinigung). Nasschemisch 
gereinigte Siliziumoberflächen mit chemischer Oxidschicht weisen interne OH-Gruppen in den 
Oberflächennahen Bereichen auf [96]. Die SiO2-Viskosität kann je nach Wassergehalt stark sinken 
[97]. Deswegen ist für Grenzflächen unter Beteiligung von thermischen Oxiden erst ab 1000°C ein 
viskoses Fließen möglich. Durch das viskose Fließen des Oxids werden Unebenheiten und Mikro-
lücken geschlossen. Durch die Bildung neuer Siloxan-Gruppen steigt auch die Bondenergie stark 
an. Die Oxidschicht schrumpft für Temperaturen über 1100°C bis zu 1,5 - 3 nm bzw. wird lokal 
vollkommen aufgelöst, so dass Silizium an der Grenzfläche epitaktisch wachsen kann [98]. 
5.4 Thermo-chemische Prozesse des direkten Bondens von Silizium und Glas 
Die Oberflächenzusammensetzungen von Glas, Quarzglas und Quarz (kristallin) sind hinsichtlich 
der Hydrophilität ihrer Oberflächen mit einer hydrophilen Siliziumoberfläche nahezu identisch 
[14]. Daher kann bei RT von gleichen Fügemechanismen ausgegangen werden wie beim hydro-
philen Siliziumdirektbonden. Allerdings sollte darauf geachtet werden, dass im Vergleich zum 
Silizium, Gläser bei höheren Bondtemperaturen das adsorbierte Wasser an der Grenzfläche zur 
Bildung neuer Silanol-Gruppen nicht verbrauchen können. Beim Einsatz von Glas ist eine ver-
stärkte Diffusion des Restwassers zum Waferrand zu erwarten [14]. Der eigentliche Unterschied 
zum hydrophilen Siliziumdirektbonden liegt in der Kombination zweier Werkstoffe mit unter-
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schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Der thermische Ausdehnungskoeffizient der 
beiden Werkstoffe bestimmt die obere Temperaturbehandlungsgrenze. Je größer der Unterschied 
der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen zwei artungleichen Werkstoffen ist, desto 
niedriger muss die Behandlungstemperatur gewählt werden [99], um eine Festigkeit bzw. eine 
Bondung zwischen den beiden Werkstoffen zu erzielen. Elwenspoek und Jansen [100] erklären 
die Erforderlichkeit der angepassten thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Silizium und Glas 
(hier Pyrex® 7740 ähnlich wie Borofloat® 33) beim anodischen Bonden und geben an, dass die 
obere Behandlungstemperatur bei T = 450°C liegen sollte (Bild 5-5), da die Ausdehnungs-
koeffizienten bei höheren Temperaturen deutlich abweichen. 
Bild 5-5 Thermische Ausdehnungskoeffizienten von Silizium und Pyrex®7740 nach [100] 
Min et al. [101] untersuchen u.a. den Einfluss der Temperaturbehandlung auf das direkte Bonden 
von Silizium und Glas. Dabei werden Silizium- und Glaswafer nach dem Raumtemperaturbonden 
für 28 Stunden bei verschiedenen Temperaturen (maximal 450°C) getempert. Die Bondfestigkeit 
steigt bis 200°C langsam an, um dann einen rapiden Anstieg bis 400°C zu zeigen (Bild 5-6). Diese 
Beobachtung stimmt mit der Polymerisation der Silanol-Gruppen ab 150°C und der Bildung der 
kovalenten Bindungen ab dieser Temperatur überein [81], [94]. Bei 450°C stellen die Autoren eine 
 
Bild 5-6 Bondfestigkeit zwischen Silizium und Glas in Abhängigkeit von der Temperatur nach [101] 
Debondung fest. Begründet wird das Auseinanderfallen mit den unterschiedlichen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von Silizium (3,25·10-6 K-1) und Pyrex (2,6·10-6 K-1). Die Bedingungen 
des Temperprozesses sind demnach bestimmend für die Aufrechterhaltung der Fügeverbindun-
gen. Wenn durch das Tempern eine thermische Spannung größer als die Festigkeit der Bondung 
erzeugt wird, versagt die Bondung. Darüber hinaus wird berichtet, dass die Steigung der Bond-
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festigkeit für eine Tempertemperatur von T = 400°C steiler ist als für eine Temperatur von 
T = 300°C und größere Festigkeiten nach 28 Stunden erreicht werden (Bild 5-7). Wenn die Wafer-
paare bis 50 Stunden getempert werden, fallen zwar für beide Temperaturen die Bondfestigkei-
ten ab, allerdings ist für T = 400°C die Abfallrate steiler. Die größere Bondfestigkeit für eine Bond-
temperatur von T = 400°C hängt mit der vergrößerten Anzahl an kovalenten Bindungen zusam-
men. Der Abfall der Bondfestigkeit resultiert aus der Wanderung der Na+-Ionen aus dem Glas in 
die Grenzfläche. Die Grenzflächenoxide werden mit schwachen Natriumoxiden ersetzt, die einen 
Abfall der Festigkeit verursachen. 
Bild 5-7 Entwicklung der Bondfestigkeit in Abhängigkeit von der Temperzeit nach [101] 
Tong et al. [99] berichten über das Bonden von synthetischem Quarz mit SIMOX (thermisch oxi-
diert, mit hohem, implantiertem Sauerstoff-Anteil) und BGSOI (rückvedünnte SOI Wafer) Wafern. 
Artungleiche Werkstoffpaare mit unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten sind 
für das Raumtemperaturbonden nicht geeignet, da während des Temperns eine Debondung statt-
finden kann. Die Autoren berechnen, dass eine Initialbondung bei ca. T = 86°C mit anschließen-
der Temperaturbehandlung bei T = 150°C besser geeignet ist. Xu et al. [102] berichten über das 
zwei-stufige Silizium und Quarzglas Direktbonden. Im ersten Schritt werden bei niedrigen Tempe-
raturen die Silanol-Gruppen polymerisiert. Dabei steigt die Bruchfestigkeit bis 450°C an. Im zwei-
ten Schritt wird ein  Diffusionsprozess zwischen 850°C bis 1250°C gestartet. Dadurch werden z.B. 
Grenzflächenfehler behoben und die Kontaktfläche an der Grenze wird erhöht. Durch die Erhö-
hung der Fläche steigt auch die Bruchfestigkeit erheblich. 
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6 Silizidbonden - Grundlagen 
Durch den Einsatz von metallischen Zwischenschichten können die hohen Bondtemperaturen des 
Siliziumdirektbondens reduziert werden (Eutektisches Bonden, Kapitel 2). Dabei bildet Silizium mit 
den Metallen wie Gold oder Aluminium ein einfaches binäres Phasensystem. Das Phasendia-
gramm von Platin und Silizium ist im Vergleich zu diesen binären Systemen wesentlich komplexer 
(Bild 6-1) und weist mehrere eutektische Punkte und intermetallische Phasen (Silizide) auf. 
Darüber hinaus liegen die eutektischen Punkte bei weit höheren Temperaturen. 
Bild 6-1 Binäres Phasendiagramm Pt-Si nach [103] 
6.1 Wafer-Level-Bonden unter Bildung von Metall-Siliziden 
Das Bonden zweier Siliziumwafer unter Einsatz von Platin ist nicht ausführlich untersucht. Ismail et 
al. [104] berichten erstmals über den Einsatz von Pt bzw. Platinsiliziden als Zwischenschicht für 
das Wafer-Level-Bonden. Dabei werden die Siliziumwafer auf T = 350°C aufgeheizt und mit Platin 
bedampft, so dass sich während des Abscheideprozesses Platinsilizide (PtSi) bilden. Um die Aus-
gangsoberflächengüte der Siliziumwafer aufrechterhalten zu können, wird nur eine Platin-Silizid-
schicht der Dicke d = 60 Å thermisch aufgedampft. Die Wafer werden nach einer hydrophilen 
Reinigung zum Bonden eingesetzt (Ätzung des nicht-reagierten Pt mit Königswasser HCl:HNO3 
3:1 und eine Behandlung in einem basischen und säurehaltigen Bad, vermutlich RCA). Die be-
schichteten Wafer werden dabei untereinander und mit poliertem Siliziumwafer gepaart und un-
ter Stickstoffatmosphäre für zwei Stunden bei T = 700°C getempert. Ismail et al. [104] berichten, 
dass die Bondreaktionen vermutlich die gleichen wie für Silizium- oder Siliziumdioxidoberflächen 
sind. Demnach gewährleistet der Hydrophilisierungsprozess durch den nasschemischen Reini-
gungsprozess eine stabile, mit Hydroxyl überzogene Silizium- und PtSi-Oberfläche. Diese stabilen 
Hydroxylgruppen ermöglichen das direkte Bonden. Das hydrophile Bonden wird ebenso von Aspar 
et al. [105] angenommen. Dabei werden Siliziumwafer mit Palladium (100 nm) beschichtet und so 
gereinigt, dass eine hydrophile Oberfläche erzeugt wird (Reinigungsverfahren wird nicht ange-
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geben). Während des Raumtemperaturbondens der metallisierten Siliziumoberflächen wird die 
Ausbreitung des spontanen Bondens beobachtet. Eine Bondenergie von ca. 100 mJ/m2 wird nach-
gewiesen (Klingen-Test nach Maszara [160]), welche mit dem Wert des SiO2/SiO2-Bondens 
verglichen wird. Durch diese vergleichbaren Werte wird angenommen, dass die erzielte Bond-
energie auf das adsorbierte Wasser der hydrophilen Palladiumoberflächen zurückzuführen ist. Die 
Waferpaare werden anschließend bei T = 300°C für 30 min getempert (Palladiumsilizid bildet sich 
knapp über 200°C). Nach dem Tempern wird eine Silizidschicht der Dicke von ca. d = 300 nm 
ermittelt. Die beiden vorgestellten Arbeiten sind hinsichtlich der präparierten Oberflächenzu-
stände der Wafer kritisch zu betrachten, da aus der Literatur - soweit bekannt - keine Möglichkeit 
beschrieben wird, Pt-, Pd- oder PtSi-Oberflächen bei Raumtemperatur zu hydrophilisieren. Bhagat 
et al. [106] berichten ebenso über das direkte Bonden zweier Siliziumwafer unter Einsatz von 
gesputtertem Platin (500 nm). So wird ein Pt-beschichteter Si-Wafer mit einem polierten Silizium-
wafer kombiniert und bei T = 300°C getempert. Die gebildeten Platinsilizide bleiben auch bei 
T = 900°C stabil. Ziel der Arbeit ist der Nachweis von leitenden, epitaktisch wachsenden Siliziden 
(Mobilität von Si-Atomen) über das sog. Konzept der Solid Phase Epitaxy (SPE). 
In der Literatur werden der Einsatz von Kobalt, Titan, Tantal, etc. zum Bonden auf Wafer-Level 
erklärt. So berichten Ljungberg et al. [107] über den Einsatz von Kobalt zur Bildung von leitenden 
Kobaldsiliziden auf Wafer-Level. Nayak et al. [108] berichten unter anderem über die Bildung von 
Titansiliziden, wobei sowohl konventionelle Ofenverfahren als auch das RTP (Rapid Thermal Pro-
cess) Verfahren verwendet werden. Die Autoren vermuten die Bildung von metallreichen Titan-
siliziden. Fukuroda et al. [109] verwenden Tantalbeschichtungen. Dabei werden thermisch oxi-
dierte 4-Zoll Siliziumwafer (n-Typ, (100)-Orientierung) mit 80 nm Ta beschichtet und mit Deck-
wafern (Cap Wafer) mit natürlicher Oxidschicht gepaart. Die Waferpaare werden auf 800°C für 
10-20 s getempert und dabei gleichzeitig mit elektrischem Puls (100 ms) von  150 V belastet 
(Pulse-Field-assisted-Bonding), um die Ta-Silizide zu bilden. Aus der Bewertung der SIMS Untersu-
chungen wird geschlussfolgert, dass Ta mit der natürlichen Oxidschicht der oberen Wafer rea-
giert. Ta2O5 und Ta2Si werden gebildet. Ta2O5 reagiert weiter mit Si und es bilden sich TaxSiY und 
SiO2, wobei die Stöchiometrie von TaxSiY von der regionalen atomaren Mischung und von der 
Temperatur abhängt. Ta2Si, Ta5Si3 und/oder TaSi2 können sich bilden. Durch die Bildung des Reak-
tionsproduktes SiO2 wird in diesem Prozess ein SOI Wafer mit eingebetteter Silizidschicht (Buried 
Silicides) hergestellt. Wilson et al. [110] berichten, dass es sich bei diesen Methoden um direkte 
Methoden zur Bildung der Silizide handelt, wobei die gebildeten Silizide neben ihren nachträgli-
chen funktionalen Aufgaben (Kontakte mit kleinerem elektrischen Widerstand) auch zu den Fü-
gemechanismen beitragen. Eine andere Möglichkeit zur Bildung der Silizide ist die sog. Silicon 
Silicide on Insulator (SSIO oder S2IO) Technologie [110]. Dabei handelt es sich um eine Methode, 
bei der die Silizide (hier Wolframsilizide) meistens direkt durch CVD-Verfahren auf die SOI-Wafer 
abgeschieden bzw. thermisch eingebettet und mit polykristallinem Silizium bedeckt werden. Wei-
terführende Literatur zu diesem Thema kann z.B. [110]-[113] entnommen werden. 
6.2 Bildung und Wachstum von Platinsiliziden (Metall-Halbleiter-Kontakte) 
Eine Möglichkeit zur Beschreibung der ablaufenden Fügemechanismen zwischen Metallen wie 
Platin und Halbleitern wie Silizium kann durch die sog. Metall-Halbleiter-Kontakte erfolgen. So 
wird die Metallisation von Silizium in der integrierten Schaltungstechnologie (IC-Technologie) ein-
gesetzt. Metall-Halbleiter-Kontakte erhöhen die Bauteilleistung und deren Zuverlässigkeit. 
Silizium-Platin-Kontakte werden als Schottky-Barrieren (n-Typ Silizium, leicht dotiert, Barrieren-
höhe 0,87 eV [114]), als Ohmsche Kontakte (n- oder p-Typ Silizium, niedrige Barrierenhöhe 
0,23 e.V [115], [116]) und als Transistoren (MOSFET, [117], [118]) eingesetzt. Darüber hinaus wer-
den einige Metall–Halbleiter-Kontakte wie Wo-Si, Ti-Si und auch Pt-Si wegen ihrer Lichtempfind-
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lichkeit als Photodioden [119] verwendet. PtSi/p-Si Schottky Barrieren kommen als Detektor im IR-
Bereich ( = 3-5 μm, Barrierenhöhe 0,23 eV [120]) zum Einsatz. 
Aus dem Bereich der Metall-Halbleiter-Kontakte ist bekannt, dass dünne Pt-Beschichtungen auf 
Silizium weit unterhalb der eutektischen Temperaturen reagieren und Silizide bilden. Rhoderick 
und Williams [114] erklären, dass bereits bei Temperaturen weit unterhalb der eutektischen Tem-
peraturen eine Wanderung der Halbleiteratome durch das Metall möglich ist. Demnach kann die 
Bildung der Silizide nicht einfach durch die metallurgischen Phasendiagramme (Bild 6-1) erklärt 
werden. Allerdings können durch die jeweiligen binären Phasendiagramme die Keimbildung und 
das Keimwachstum vorausgesagt werden (Modell von Walser und Bené [128]). 
Hiraki et al. [121] untersuchen die Bildung von PtSi und Pt2Si mittels Rutherford-Rückstreuverfah-
ren RBS (He-Ionen, 2 MeV). In Abhängigkeit von der Pt-Schichtdicke (dPt = 500 Å bis 2000 Å), der 
Temperatur und der Dauer der Temperaturbehandlung wird bereits zwischen 300°C und 350°C 
eine beginnende Diffusion von Silizium (n-Typ, (111)-Orientierung) in die Platinschicht festgestellt. 
In Abhängigkeit von den Mengenverhältnissen (hier Pt-Schichtdicke dPt = 2000 Å gegenüber 
Silizium als Festkörper) bilden sich als erstes die thermodynamisch unstabilen Pt2Si-ähnlichen Ver-
bindungen. Bei 400°C und einer Behandlungsdauer von zwei Stunden, bilden sich die thermody-
namisch stabilen PtSi-Verbindungen. Muta et al. [122] führen eine deutlich detailliertere Arbeit 
zur Klärung der Bildung von Platinsiliziden an der Grenzfläche zwischen Silizium (epitaktisch ge-
wachsen, n-Typ, (111)-Orientierung, 0,5 Ohmcm) und Platin durch. Dabei wird die Beschich-
tungsdicke von Platin zwischen dPt = 800 Å – 10000 Å variiert. Die Behandlung der Kontakte 
erfolgt in einem Temperaturbereich zwischen 200°C und 700°C (H2-Atmosphäre) für eine Be-
handlungsdauer von 20 Sekunden bis zwei Stunden. Bereits bei 200°C und einer Behandlungs-
dauer von 30 Minuten können erste schwache Beugungslinien von Pt2Si nachgewiesen werden. 
Nach einer hohen Tempertemperatur und/oder kleinerer Behandlungsdauer werden zusätzlich die 
Beugungslinien von PtSi beobachtet. Anhand von Untersuchungen mit Röntgenbeugung (XRD) 
werden an der Grenzfläche das Wachstum von Pt2Si in der Nähe von Platin und das Wachstum 
von PtSi in der Nähe von Silizium nachgewiesen. Demnach vermuten die Autoren, dass sich die 
Struktur der Grenzfläche zwischen Silizium und Platin in der Reihenfolge Pt-Pt2Si-Si, Pt-Pt2Si-PtSi-
Si, Pt2Si-PtSi-Si zu PtSi-Si bei deutlich niedrigeren Temperaturen als die eutektische Temperatur 
ändert. Diese experimentelle Beobachtung zeigt, dass die Bildung der zweiten Phase (PtSi) simul-
tan zu der ersten Phase (Pt2Si) erfolgt, wobei die Phasenumwandlung abgeschlossen ist, wenn 
Pt2Si vollständig zu PtSi umgewandelt ist. Die Wachstumsgeschwindigkeit der Silizide folgt dem 
parabolischen Geschwindigkeitsgesetz und ist durch die Austauschdiffusion von Pt und Si nach 
Gleichung 6.1 gegeben [122]. Dabei ist d die Schichtdicke, t die Behandlungsdauer und k die 
Geschwindigkeitskonstante. 
  d2 = k·t 6.1
 
 
Das simultane Phasenwachstum bzw. die Koexistenz von Pt2Si und PtSi wird von Poate et al. [123] 
durch RBS-Untersuchungen bestätigt. Die Autoren gehen allerdings davon aus, dass die Bildung 
der Silizide an der Grenzfläche Pt2Si-Pt, PtSi-Pt2Si und PtSi-Pt auf die Diffusion von Si-Atomen zu-
rückzuführen ist. In einer späteren Veröffentlichung von Crider et al. [124] wird nachgewiesen, 
dass unter UHV-Bedingungen, ohne Kontaminationen und ohne Sauerstoff, an der Grenzfläche 
Pt-Si erst Pt2Si gebildet wird und erst nachdem Pt vollständig zur Bildung von Pt2Si verbraucht ist, 
die Bildung und das Wachstum von PtSi eingeleitet wird. Diese Reihenfolge der Bildung der Sili-
zide wird auch von anderen Autoren bestätigt [125]-[126]. Mit der Studie von Crider et al. [124] 
konnte nachgewiesen werden, dass Sauerstoff einen erheblichen Einfluss auf die Bildung bzw. auf 
das Wachstum der Silizide hat. Die Sauerstoffkonzentration während des Beschichtens kann nach-
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träglich bei der thermischen Behandlung der Pt-Si-Grenzfläche die Bildung von Pt2Si stoppen, so 
dass die Bildung von PtSi eingeleitet wird. Somit können an der Grenzfläche gleichzeitig Pt, Si, 
Pt2Si und PtSi vorhanden sein. Bei Ausschluss von Sauerstoffkontamination (Beschichtung unter 
N2- oder Ar-Atmosphäre) wird die untere Temperaturgrenze zur Bildung von Pt2Si und PtSi mit 
T = 200°C angegeben. Ottaviani [127] berichtet, dass Kontaminationen in der metallischen 
Schicht, während der thermischen Behandlung bestimmend auf die Bildungskinetik, das Phasen-
wachstum und der Anwesenheit von mehreren Phasen haben können. 
Die experimentell bestimmte Reihenfolge der Bildung der Silizide (erst Pt2Si, dann PtSi) stimmt mit 
dem theoretischen Modell von Walser und Bené [128] überein. Sie stellen für niedrige Temperatu-
ren eine einfache Regel auf, welche in der Literatur als „erste Phase/Keimbildungs-Regel“ bekannt 
ist. Demnach erfolgt in einem binären Phasensystem die erste Keimbildung bei der niedrigsten 
eutektischen Temperatur und die Bildung der ersten Phase erfolgt in der kongruent schmelzenden 
[129] Phase in unmittelbare Nähe zu dieser minimalen eutektischen Temperatur. Nach Walser und 
Bené [128] beruht die Silizidbildung auf einer stabilen amorphen Phase in einem engen Konzen-
trationsbereich zwischen Silizium und dem Metall. Bei einer Zusammensetzung im tiefsten Eutek-
tikum resultiert wegen der größten Mobilität die effektivste Durchmischung der Grenzfläche 
[130]. Die allgemeine Schlussfolgerung ist, dass bei Reaktionen zwischen einem Festkörper und 
einer Dünnschicht (im Vergleich zum Festkörper sehr dünn) sich zwar Keime für verschiedene 
stöchiometrische Zusammensetzungen in ein binäres System gleichzeitig bilden können, aber 
nicht alle gleichzeitig wachsen werden. Darüber hinaus ist die Bildung der zweiten Phase von der 
anfänglichen Dicke des Metalls abhängig [114]. Wenn die Metallschichtdicke deutlich kleiner ist 
als die des Bulk-Siliziums, wird das Wachstum der ersten Phase (Pt2Si) stoppen, wenn das Metall 
verbraucht ist. Anfang der 1980er Jahre erweitern Tsaur et al. [131] die Theorie von Walser und 
Bené [128] dahingehend, dass die Bildung der zweiten Phase ebenso vorausgesagt werden kann. 
Demnach bildet sich an der Grenzfläche zwischen der ersten Silizidphase und dem Silizium aus 
der nächsten kongruent schmelzenden Phase, welche der erstgebildeten Silizidphase am nächsten 
liegt, die zweite Phase. Nach dieser Regel wird die endgültige Phase, die sich einstellen wird, die 
Phase sein, die im Phasendiagramm Silizium (100 Atom %) am nächsten ist. Die sogenannte End-
Phase [132] im System Pt-Si ist die PtSi-Phase, welche gleichzeitig auch die stabilste Phase ist. 
Lepselter et al. [133] erklären, dass PtSi reich an Siliziumatomen ist und aus thermodynamischer 
und chemischer Sicht am stabilsten ist. Im Allgemeinen kann die Bildung der Silizide in drei Klas-
sen eingeteilt werden: metallreiche Silizide (meistens M2Si), Monosilizide (MSi) und di-Silizide 
(MSi2). Die Bildung der Silizidphasen erfolgt auch meistens in dieser Reihenfolge [132]. 
Ein weit verbreitetes und wissenschaftlich anerkanntes Modell wird von Gösele und Tu [134], 
[135] vorgestellt. Sie legen dar, dass nicht die Keimbildung, sondern die Wachstumskinetik 
entscheidend für die Bildung und das Wachstum der ersten Silizidphase ist. Demnach muss in 
binären Diffusionspaaren die erste Phase eine kritische Dicke überschreiten, bevor die zweite 
Phase gebildet wird und wachsen kann. Dabei kann das Wachstum der zweiten Phase simultan 
zur ersten Phase erfolgen, d.h., wenn eine der beiden Diffusionspartner verbraucht ist, ehe die 
kritische Dicke erreicht worden ist. Ebenso kann die Wachstumskinetik einer einfachen Schicht 
(Single-Compound Layer) aus der Kombination von diffusionsgesteuerten und grenzflächenge-
steuerten Prozessen bestehen. Bei einem diffusionsgesteuerten Prozess wird die Diffusionsge-
schwindigkeit mit fortschreitender Dicke der Schicht kleiner. Ein grenzflächengesteuerter Prozess 
ist mit einer Neuordnung der Atome verbunden, welche für das Wachstum der neuen Schicht 
erforderlich ist. Dieser kann eine Reaktionsbarriere beinhalten. 
Ein weiterer, wichtiger Aspekt ist der Bindungszustand von Silizium in den oberflächennahen Be-
reichen, in denen die Reaktionen stattfinden. Bei der Bildung von Siliziden sind einkristalline 
Halbleiter mit kovalenter Bindungsart und eine feinkörnige, metallische Schicht beteiligt [132]. Da 
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sich bereits bei ca. T = 100°C Silizide bilden können, ist die Wahrscheinlichkeit, dass die kovalen-
ten Bindungen im Silizium aufgebrochen werden und mit metallischen Bindungen ersetzt werden, 
gegeben. Hinzu kommt die sehr geringe Löslichkeit von Metallen in Silizium [132]. Diese kleinen 
Löslichkeitsgrenzen sind bei niedrigen Temperaturen umso schwieriger zu erreichen. Der substitu-
tionelle Einbau eines Metalls in ein Siliziumgitter ist mit einer sehr großen Aktivierungsenergie 
verbunden. Allerdings sind auch schnell diffundierende Metalle mit sehr kleinen Aktivierungs-
energien (rund 1 eV) vorhanden. Demnach können Edelmetalle und Halbedelmetalle (Near-
Noble Metals) sogar deutlich schneller ins Si diffundieren als Si selbst (Selbstdiffusion). Diese Diffu-
sion kann bereits unterhalb von 200°C stattfinden und ist eine interstitielle Diffusion. Der intersti-
tielle Mechanismus beruht darauf, dass durch die Diffusion der Metalle eine Reaktion mit Silizium 
stattfindet. Dies gilt insbesondere für die metallreichen Silizide (M2Si). Die Konsequenz der intersti-
tiellen Bewegung der Metallatome im Siliziumgitter ist die Erhöhung der Anzahl der nächsten 
Nachbarn der Siliziumatome. Diese schwächt die Si-Bindungen durch die Ladungsverschiebung. 
Die geschwächten Bindungen können als eine Umwandlung von kovalenter Bindung in eine me-
tallische Bindung angesehen werden. Fremdatome wie Pt, Au, S, Zn sind „hybride Elemente“ und 
werden hauptsächlich substitutionell gelöst, bewegen sich aber in Silizium interstitiell [136]. In 
Halbleitern kommt nur der interstitielle Mechanismus vor und dieser stellt den einzigen direkten 
Diffusionsprozess dar [137]. 
Bild 6-2 Schematische Darstellung der thermischen Grenzflächenreaktionen zwischen Platin (dPt = 23 nm) und Silizium (Festkörper) mit 
einer Aufheizrate von 5 K/min in einem Ofenprozess nach [126] 
Zusammenfassend und Bezug nehmend auf weitere Veröffentlichungen kann berichtet werden, 
dass die Bildung der Pt-Silizide in erster Linie von der Reinheit der Beschichtungen, der Beschich-
tungsatmosphäre und -bedingungen [124], der Anwesenheit von Oxiden [124], [138] und 
Kohlenstoffkontaminationen [138] abhängig ist. Unter idealen Bedingungen, wie z.B. unter UHV-
Bedingungen, kann nachgewiesen werden, dass sich als erstes Pt2Si bilden wird. Erst nachdem die 
gesamte Pt-Beschichtung zu Pt2Si umgewandelt ist, wird die Bildung und das Wachstum von PtSi 
an der Grenzfläche Pt2Si-Si beobachtet. Die Anwesenheit von Kontaminationen und insbesondere 
Sauerstoff wirkt sich negativ auf Bildung und Wachstum der Silizidphasen aus [124], so dass ein 
simultanes Wachstum nicht ausgeschlossen werden kann bzw. die Pt-Beschichtung nicht vollstän-
dig verbraucht wird. Die Bildung von Pt2Si und PtSi ist nach [125], [126], [138] diffusionsgesteuert 
und thermisch aktiviert [125], [126]. In Abhängigkeit von der Schichtdicke beginnt die Bildung 
von Pt2Si bei 200°C [124] und ist bei 261°C [126] abgeschlossen (Bild 6-2). Die Bildung von Pt2Si 
beruht auf der Diffusion von Pt-Atomen in den Siliziumfestkörper [139], [140] bis Platin vollstän-
dig verbraucht ist [124]-[126]. Dabei kristallisiert -Pt2Si (Bild 11-2 a, Anhang 11.3) in ein 
raumzentriertes tetragonales Gitter (Strukturtyp CaF2) [141]-[143]. Bis 350°C wird an der 
Grenzfläche Pt2Si–Si die Bildung von PtSi beobachtet [126], wobei überwiegend Si-Atome ins Pt2Si 
diffundieren [140], [125], [126]. Die PtSi-Phase kristallisiert in ein primitives orthorhombisches 
Gitter (Strukturtyp MnP) [141]-[143] (Bild 11-2 b, Anhang 11.3). PtSi stellt die Endphase dar und 
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ist auch bei höheren Temperaturen in Kontakt mit Silizium thermodynamisch stabil [140]. Falls die 
Phasen Pt2Si und PtSi simultan auftreten, sind sie auch bei Raumtemperatur stabil [144]. Die 
Silizidbildung erfolgt unabhängig von der Orientierung der Siliziumproben nach dem gleichen 
Mechanismus und der gleichen Reaktionsrate [145]. 
Eine Frage, die noch geklärt werden sollte ist die Dauer der thermischen Behandlung, die zur Bil-
dung von Pt2Si und PtSi führt. Stark et al. [126] können mit einer Pt-Anfangsschichtdicke von 
dPt = 23 nm (Bild 6-2) nachweisen, dass unter UHV-Bedingungen in einem Prozessofen mit einer 
Aufheizrate von 5 K/min bei 261°C die komplette Umwandlung zu Pt2Si nach ca. 48 min bzw. die 
Umwandlung von Pt2Si zu PtSi nach ca. 63 min abgeschlossen sind. Larrieu et al. [146] bestätigen 
diese Ergebnisse und führen zusätzlich eine Studie unter Einsatz von Rapid Thermal Process (RTP) 
mit einer anfänglichen Pt-Schichtdicke von dPt = 15 nm durch. Nach maximal drei Sekunden wird 
eine vollständige Silizidation zu Pt2Si und nach weniger als 120 Sekunden wird eine komplette 
PtSi-Phase bei T = 300°C nachweisen. 
Auch wenn die experimentell ermittelten Silizidationszeiten durch den Rapid Thermal Prozess ver-
glichen mit klassischen Prozessofenverfahren sehr kurz sind, sind diese Zeitangaben für einen La-
serprozess grundsätzlich als lang einzustufen. Aus der Literatur ist der Einsatz von Laserstrahlung 
zur Herstellung von selektiven Metall-Halbleiter-Kontakten bekannt. Dabei muss zwischen gepuls-
ter und kontinuierlicher Laserstrahlung unterschieden werden, da der Einsatz der gepulsten Laser-
strahlung mit einer Silizidbildung über die Schmelzphase verbunden ist. 
In der Literatur ist die Bildung von Pt-Siliziden überwiegend unter Einsatz von gepulster Laser-
strahlung dargestellt. Der Einsatz von gepulster Laserstrahlung mit sehr kurzen Wirkzeiten und 
sehr hohen Laserintensitäten führt zur Aufschmelzung der Metall-Halbleiter-Kontakte. Dabei ist 
die Silizidbildung mit einer sehr schnellen, kurzfristigen Aufschmelzung, Durchmischung und rapi-
den Abkühlung (Erstarrung/Abschrecken) der Metall-Halbleiter-Kontakte verbunden. Durch die 
kurzfristige Bildung einer Schmelze, lokal unterschiedlicher Verteilung der Si- und Pt-Atome und 
der thermischen Abschreckung entstehen simultan mehrere Phasen. Die Silizidbildung mit Laser-
strahlung ist erstmals von Poate et al. [147] eingesetzt worden. Sie berichten über die Platin-
silizidbildung unter Einsatz einer gepulsten Nd:YAG-Laserstrahlquelle (Repetitionsrate 11,6-kHz, 
Pulsdauer 125 ns, Strahldurchmesser D = 35 μm). Verschiedene Pt-Schichtdicken mit unterschied-
lichen Laserintensitäten werden untersucht. Dabei wird z.B. eine 450 Å dicke Pt-Schicht auf einem 
(100)-Siliziumsubstrat mit einer Laserintensität von 18, 27, 38 und 46 MW/cm2 bestrahlt und 
durch eine RBS-Analyse mittlere Zusammensetzungen von PtSi2,7, PtSi5,5, PtSi9,1, PtSi10,4 nachgewie-
sen. Die Dicke der Silizide steigt mit steigender Laserleistung. Mit TEM wird eine amorphe Phase 
(glassy phase [148] in der Nähe des tiefsten eutektischen Punktes [149]) in einer Silizidschicht der 
Stöchiometrie Pt2Si nachgewiesen. Das Reaktionsverhalten für Pt-Schichtdicken von z.B. 
dPt = 1000  Å und dPt = 2100 Å stimmen mit der Pt-Schichtdicke von dPt = 450 Å überein. Aller-
dings werden für große Schichtdicken und für niedrige Laserintensitäten (24 MW/cm2) platin-
reiche Silizide nachgewiesen. Wittmer und von Allmen [150] berichten ebenso über die Bildung 
von Pt-Siliziden unter Einsatz einer gepulsten Nd:YAG-Laserstrahlquelle (Pulsdauer 18 ns, Strahl-
durchmesser D = 3 mm). Die erzeugten Silizide werden mit RBS und XRD untersucht. Durch XRD-
Untersuchungen wird für dieses Silizid eine Mixtur aus Pt3Si, Pt2Si, Pt12Si5 und PtSi nachgewiesen. 
Die Autoren berichten weiter, dass durch hohe Laserintensitäten die Konzentration an Silizium in 
der Schmelze steigt und dadurch nach dem Abschrecken Silizium-Ausscheidungen vorkommen 
können. Ergänzend berichten Wittmer et al. [151], dass im Allgemeinen die stöchiometrische Zu-
sammensetzung der Silizide von der eutektischen Zusammensetzung, der Dicke der Platinschicht 
und der Tiefe der erzeugten Schmelze durch Laserstrahlung abhängen. Die Erstarrung der eutekti-
schen Flüssigkeit gleicht einer schnellen Abschreckung, wobei eine Abschreckrate von 1011°C/sec 
gemessen wird, die um das Mehrfache größer ist als bei konventionellen Abschreckmethoden. 
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Eine weitere Möglichkeit zur Silizidbildung ist der Einsatz von kontinuierlicher Laserstrahlung. 
Shibata et al. [153]-[156] berichten u.a. über die Bildung von Pt-Siliziden. Dabei wird ein cw-
Argon-Laser im Multiline Mode (Strahldurchmesser D = 50 μm, Verfahrgeschwindigkeit 
12 cm/sec) verwendet. Für geringe Laserleistungen (ca. PL = 6,2 Watt) wird mit RBS eine mittlere 
Zusammensetzung von Pt2Si berechnet. Die XRD-Untersuchung zeigt, dass hauptsächlich Pt3Si 
und PtSi vorhanden sind und kleine Mengen an Pt12Si5 und Pt2Si nachweisbar sind. Für hohe La-
serleistungen (ca. PL = 7,75 Watt) wird durch RBS eine PtSi2-Zusammensetzung berechnet. Durch 
die XRD-Analyse wird eine Mischung aus PtSi, Pt12Si5 und Pt3Si nachgewiesen, wobei einige Beu-
gungslinien nicht zu den bekannten Phasen zugeordnet werden können. Nach einer detaillierten 
Untersuchung der Beugungsaufnahmen können diese Beugungslinien zu Pt2Si3 zugeordnet wer-
den. Der Nachweis dieser metastabilen Phase wird dadurch erklärt, dass bei der höheren Laser-
leistungen eine Temperatur von ca. T = 840°C erreicht wird, welche über der eutektischen Tem-
peratur liegt (nach [156] liegt die niedrigste eutektische Temperatur bei 830°C). Da durch den 
Laserprozess eine schnelle Aufheizung und Abkühlung erzielt wird, wird bei dieser Temperatur die 
Bildung der metastabilen Phasen begünstigt. Für beide Laserleistungen wird weder eine Si-
Ausscheidung noch unverbrauchtes Pt nach dem Prozess nachgewiesen. Shibata et al. [154], 
[155] erzeugen die Pt-Silizide zusätzlich durch einen abtastenden Elektronenstrahl, um einen Ver-
gleich der Silizidbildung zu ermöglichen. Durch den Vergleich der RBS-Ergebnisse beider Verfah-
ren wird für das Elektronenstrahlverfahren eine deutlich homogenere Verteilung der Pt- und Si-
Atome in den Siliziden nachgewiesen und durch Beugungsaufnahmen wird eine Einzelphase (PtSi) 
nachgewiesen. Die Bildung der PtSi-Einzelphase wird in anderen Arbeiten ebenso bestätigt [157]. 
Als Ursache für die unterschiedliche Zusammensetzung der Silizide (Applikation Laserstrahl vs. 
Elektronenstrahl) geben Shibata et al. [154], [155] an, dass die Probenstrukturen und die Energie-
depositionsprofile der beiden Strahlungsarten unterschiedlich sind. An dieser Stelle sei bemerkt, 
dass Shibata et al. [153]-[156] zur Erzielung einer effektiven Energiedeposition für den Laserpro-
zess eine dünne Siliziumbeschichtung (200 Å) auf die Pt-Beschichtungen abgeschieden haben, um 
die Reflexion der Pt-Oberfläche zu mindern. Mohammadi et al. [158] verwenden eine cw-Nd:YAG 
Laserquelle (Strahldurchmesser D = 47 μm) mit einer Verfahrgeschwindigkeit von 5,7 cm/s, um Pt-
Silizide zu erzeugen. Die Laserleistung wird zwischen 15 und 27,5 W variiert (Energiedichte 0,6-
1,0 KJ/cm2), um eine Pt-Schichtdicke von dPt = 100 nm auf einem Siliziumwafer (d = 430 μm) zu 
prozessieren. Für Energiedichten zwischen 0,6-0,75 KJ/cm2 wird durch XRD-Untersuchungen 
überwiegend Pt12Si5 und für größere Energien nur PtSi nachgewiesen. 
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7 Linear-elastische Bruchmechanik zur Charakterisierung von 
Grenzflächenfestigkeiten 
Die mechanische Zuverlässigkeit ist neben der chemischen, der physikalischen und der mikro-
strukturellen Eigenschaften von Bondungen für die Optimierung der Bondprozesse und für deren 
industriellen Einsatz bestimmend. Aus der Literatur sind einige Testmethoden zur Charakterisie-
rung der mechanischen Eigenschaften von Bondungen bekannt. Üblich sind im wesentlichen Zug-
versuche [159], DCB-Tests (Klingen-Test nach Mazsara [160]), Blister-Tests (Berstdruck-Test z.B. 
[161]) und Mikro-Chevron-Tests. 
Petzold et al. [162] unterscheiden im Bezug auf wafergebondete Komponenten zwischen Bruch-
festigkeit und Grenzflächenfestigkeit (Festigkeit der atomaren Bindungen an der Grenzfläche). Die 
Bruchfestigkeit beschreibt die Widerstandsfähigkeit der gebondeten Wafer gegenüber äußerer 
Belastung. Durch die Bruchfestigkeit können die technischen Eigenschaften von MEMS wie An-
wendungskonditionen beschrieben und die Qualität sichergestellt werden. Eine mechanische 
Untersuchung zur Bestimmung der Grenzflächenfestigkeit ist sinnvoll, um verschiedene Bond-
methoden miteinander vergleichen zu können und die Bindungsnatur der Grenzfläche zu verste-
hen. Bruchfestigkeit und Grenzflächenfestigkeit stehen zwar in Relation zueinander, sind aber 
nicht identisch und werden durch unterschiedliche Größen repräsentiert. Der grundsätzliche 
Unterschied zwischen diesen beiden Festigkeiten liegt darin, dass die gemessene Bruchfestigkeit 
nicht ausschließlich von der Natur und von der Festigkeit der atomaren Bindungen der Grenz-
fläche abhängig ist, sondern bei spröden Werkstoffen auch durch die lokalen Spannungs-
konzentrationen der belasteten Grenzflächen bestimmt wird. Lokale Spannungskonzentrationen 
können durch rissähnliche Bereiche wie Blasen oder Fehler in der Grenzfläche hervorgerufen 
werden, aber auch durch diverse Ätzprozesse während der Frontend-Fertigung (Kavitäten, Kerben 
etc.). Die Bruchfestigkeit hängt von der Testmethode, sowie der Art und Anzahl von Defekten 
und von der Probengröße ab. 
Eine Möglichkeit zur Bestimmung der Grenzflächenfestigkeit gebondeter Waferpaare kann durch 
die sog. Mikro-Chevron-Tests beschrieben werden. Erstmals ist die Grundidee dieser Methode von 
Lord Rayleigh [18] 1936 an Glas/Glas-Bondungen angewandt worden. 1995 charakterisieren Hurd 
et al. [163] anodisch gebondete Silizium/Glas-Paare durch die Chevron-Methode. 2001 wird die 
Chevron-Methode für Siliziumproben unter dem Namen Mikro-Chevron-Tests von Bagdahn [164] 
vorgestellt. Der Ansatz der Mikro-Chevron-Tests stammt aus der Bruchmechanik, die sich mit 
Gesetzmäßigkeiten der Rissausbreitung befasst. Hierbei wird die Grenzfläche durch den Einsatz 
von vordefinierten Rissen belastet. 
Bild 7-1 Beanspruchungsarten für ein Risswachstum nach [164] 
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Ein Riss kann sich je nach Belastung unterschiedlich ausbreiten. Unterschieden wird zwischen Zug 
(Mode I), Scherung senkrecht zum Riss (Mode II) und Scherung parallel zum Riss (Mode III) (Bild 
7-1). An realen Proben können alle drei Modi auftreten (mixed-mode Belastung). 
Zur Beschreibung des lokalen Zustands an der Rissspitze bzw. des globalen Verhaltens des Risses 
bei der Ausbreitung sind Größen wie Spannungsintensitätsfaktoren (K-Faktoren) oder Energiefrei-
setzungsraten erforderlich [165]. Wird z.B. ein Riss in einer Platte mit Zug belastet, basiert die 
Beschreibung des Risswachstums über die Spannungsintensitätsfaktoren auf der Betrachtung der 
Spannungen vor der Rissspitze [166]. Im Allgemeinen werden die Spannungsintensitätsfaktoren 
SIF (KI, KII, KIII) nach Gleichung 7.1 für die unterschiedlichen Bruchmodi I, II, III berechnet. Dabei ist 
Ki der Spannungsintensitätsfaktor (KI, KII, KIII),  die Spannung der rissfreien Komponente wie z.B. 
Zugspannung bei Zugbelastung am Rand der Probe, a die Risslänge und Y*(a/W) eine Funktion 
der auf eine Bauteilgröße W bezogene Risslänge. 
  )W/a( YaK *i          i = I, II, III 7.1 
 
Nach dieser Betrachtungsweise wird ein Bruch einsetzen, wenn die werkstoffabhängige kritische 
Bruchzähigkeit KiC überschritten wird (Gleichung 7.2). 
  Ki  KiC        i = I, II, III 7.2
 
 
Die energetische Betrachtung einer Rissausbreitung kann z.B. mit der kritischen Energie-
freisetzungsrate GC (Risswiderstand) erfolgen [166]. Demnach ist GC die Energie, die aufgebracht 
werden muss, um einen Riss zu vergrößern. Die gesamte Energiefreisetzungsrate ist die Summe 
aus den drei Bruchmodi (Gleichung 7.3) [164]. 
  G = GI + GII + GIII 7.3
 
 
Die erforderliche Energie für eine Rissausbreitung resultiert aus der Arbeit A der äußeren Kräfte 
und aus der elastisch im Bauteil gespeicherten Energie U [166]. Demnach ist z.B. die Energie-
freisetzungsrate GI (Modus I) die um eine Flächeneinheit freiwerdende Energie (Gleichung 7.4), 
wobei R die Rissfläche ist. 
  
dR
dU
dS
dA
GI   7.4
 
 
Eine Rissausbreitung bzw. ein Bruch wird erfolgen, wenn die Energiefreisetzungsrate G größer als 
bzw. gleich der kritischen Energiefreisetzungsrate GC des Werkstoffes (Gleichung 7.5) ist: 
  Gi  GC 7.5
 
 
Durch den Bruch entstehen zwei Werkstoffoberflächen, so dass die kritische Energiefreisetzungs-
rate GC mindestens das Doppelte der spezifischen Oberflächenenergie so des Werkstoffes be-
tragen wird (Gleichung 7.6): 
  GC  2so 7.6
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Zwischen dem Spannungsintensitätsfaktor Kic und der Energiefreisetzungsrate Gc kann ein 
Zusammenhang nach Gleichung 7.7 hergestellt werden [166] (Modell nach Irwin [167]). 
  Ki
2 = GiFi           i = I, II, III 7.7
 
 
Der Proportionalitätsfaktor Fi hängt vom Belastungsmodus und vom ebenen Verzerrungs- bzw. 
ebenen Spannungszustand ab. Wird z.B. ein ebener Verzerrungszustand (EVZ) angenommen, 
können die beiden Modelle nach Gleichung 7.8 ineinander überführt werden. Dabei bezeichnet E 
den E-Modul und  die Querkontraktionszahl. 
  
2
sp
2
ic2
ic 1
E2
1
EG
K 

               i = I, II 7.8
 
 
Die Energiefreisetzungsrate G kann für anisotrope Werkstoffeigenschaften ebenso berechnet und 
ein Zusammenhang zwischen Gi und Ki hergestellt werden [164]. 
Die linear-elastische, bruchmechanische Betrachtung für isotrope Werkstoffe kann zur Beschrei-
bung des Bruchverhaltens der Grenzfläche zwischen gebondeten Siliziumpaaren eingesetzt wer-
den [164]. Zur Charakterisierung der Bruchzähigkeit von Bondungen werden Mikro-Chevron-Geo-
metrien eingesetzt. Die Herstellung der MC-Strukturen erfolgt ätztechnisch (durch Nass- oder 
Trockenätzung) auf einem Siliziumwafer. Die Größe der MC-Proben kann zwischen 2 x 2 mm2 bis 
10 x 10 mm2 variieren [162]. Zur Herstellung von MC-Probenpaaren werden die strukturierten 
MC-Wafer mit polierten, unstrukturierten Siliziumwafern gebondet. Nach der Vereinzelung der 
gebondeten Wafer, erfolgt der Mikro-Chevron-Test auf Chip-Scale. Wird z.B. in Bild 7-1, Mode I 
betrachtet, kann der Riss in der Mitte des Werkstoffes als die Abgrenzung zwischen der oberen 
und unteren Siliziumprobe angenommen werden, wobei die anfängliche Risslänge a0 durch die 
Lage der Chevron-Spitze und durch die Ätztiefe gegeben ist (Bild 7-2). Die geometrische Nomen-
klatur der Chevronprobe ist in Bild 7-2 dargestellt (SEMI MS5-0310, [168]). 
Bild 7-2 Geometrische Nomenklatur einer Chevronprobe nach [168] 
Die gebondeten Probenpaare werden entweder in einer Biegeapparatur (Vier-Punkt-Biege-
Versuch, Kapitel 9.5, Bild 11-52) oder überwiegend durch linienförmige Belastung (senkrechte 
Zugbelastung) des Chevronpaares (Bild 7-3) belastet und die Kraft-Verschiebungs-Werte bis zum 
Bruch aufgezeichnet. Im Fall von Vier-Punkt-Biege-Versuchen werden die MC-Probenpaare ganz-
flächig auf die Stirnfläche von Biegebalken geklebt, wobei das gebondete Paar in der Biege-
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apparatur so positioniert ist, dass die Kerbspitze nach unten zeigt und somit die Rissinitiierung an 
der Kerbspitze erfolgen kann (Bild 11-52). Bei der linienförmigen Belastung wird an die Proben-
paare an der Kante vor der Chevronspitze auf beiden Seiten (Ober- und Unterseite) ein 1 mm 
breiter Stempel angeklebt. Die Stempel sind in Belastungsrichtung trapezförmig gestaltet und mit 
einer Bohrung versehen, so dass die Stempel über Bolzen mit einer Prüfmaschine verbunden wer-
den können. 
Bild 7-3 Schematische Darstellung des Mikro-Chevron-Tests für eine linienförmige Belastung nach [164] 
Während des Mikro-Chevron-Tests wird die Chevron-Geometrie an der Kerbspitze derart belastet, 
dass durch die Selbstinitiierung eines vordefinierten Risses ein Risswachstum begünstigt wird. Da-
bei ist zur Risseinleitung nur eine kleine äußere Belastung erforderlich, die an der Kerbspitze eine 
große Spannungskonzentration hervorruft. Wird z.B. die Grenzfläche durch eine äußere Kraft F1 
belastet, bildet sich an der Chevronspitze ein Riss durch die großen Spannungskonzentrationen. 
Ist z.B. nach der Risseinleitung die Kraft konstant, erfolgt ein Risswachstum für Ki  KiC bis die 
Bruchzähigkeit des Werkstoffes erreicht wird (Ki = KiC) und das Risswachstum unterbrochen wird. 
Wird die Kraft weiter erhöht (F1 > F2 > F3, etc.), steigt gemäß Gleichung 7.9 der SIF und eine 
Rissverlängerung für Ki  KiC erfolgt, bis wieder Ki = KiC erreicht wird. Wird die Kraft kontinuierlich 
erhöht, wird der Riss weiter wachsen, bis bei einer maximalen Kraft Fmax eine kritische Risslänge 
amin erreicht wird (Punkt D, Bild 7-4). Über diesen Punkt hinaus wird bei einer weiteren Riss-
ausbreitung für a > amin ein Bruch erfolgen. Der SIF wird von zwei gegenläufigen Mechanismen 
beeinflusst. Durch die Rissverlängerung vergrößert sich der SIF, während sie durch die Rissausbrei-
tung sinkt. Die Gesamtveränderung der SIF ist in Bild 7-4 in Abhängigkeit von der relativen Riss-
länge  dargestellt. Der Verlauf der Kurve durchläuft ein Minimum [162], [164], [169]. 
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Bild 7-4 Spannungsintensitätsfaktor als Funktion der relativen Risslänge nach [169] 
Petzold et al. [162] und Bagdahn [164] erklären, dass die maximale Kraft Fmax immer bei einer 
definierten Risslänge amin auftritt und nur von der Probengeometrie und den Belastungskonditio-
nen abhängt und nicht von Werkstoffparametern wie E-Modul oder Bruchzähigkeit. Entsprechend 
ist die Messung der Risslänge nicht erforderlich. Sie wird numerisch berechnet. Durch den Entfall 
der Risslängenmessung verringert sich die Streuung und somit vergrößert sich die Genauigkeit der 
KIC-Bestimmung. Durch diese Testmethode ist die Möglichkeit gegeben, die Grenzflächenfestig-
keit unterschiedlicher Bondmethoden über die Bruchzähigkeit zu vergleichen. Wird die Risslän-
genabhängigkeit in der Geometriefunktion Y() berücksichtigt, kann der Zusammenhang zwi-
schen der Kraft F bzw. der Risslänge a mit der Geometriefunktion Y() (Gleichung 7.1 Mode I) 
durch Gleichung 7.9 dargestellt werden [166]. 
  
)(Y
wB
F
KI   7.9 
 
Aus der Gleichung 7.9 ergibt sich für den kritischen Spannungsintensitätsfaktor KIC (Bruchzähig-
keit) der Bondung Gleichung 7.10 [164]: 
  
)(Y
wB
F
K min
max
IC   7.10 
 
Aus Bild 7-4 und Gleichung 7.10 geht hervor, dass die maximale Kraft Fmax bzw. die kritische Riss-
länge amin im Minimum der Geometriefunktion auftreten (Analog zum Verlauf in Bild 7-4). 
Zur Berechnung der Bruchzähigkeit KIC müssen Fmax, amin und Ymin() bekannt sein. Die Kraft wird 
während des Mikro-Chevron-Tests experimentell ermittelt (Kraft-Verschiebungs-Kurven, Bild 7-5). 
Die Berechnung der Geometriefunktion erfolgt durch die Energiefreisetzungsrate G, welche nu-
merisch (Simulation) aus der elastischen Verzerrungsenergie berechnet wird. Dabei wird die MC-
Geometrie bzw. die Rissfront simuliert, um die Verzerrungsenergie S(a) für ein Risswachstum zu 
berechnen. Durch die Simulation kann nach Gleichung 7.11 die Energiefreisetzungsrate G(a) in 
Abhängigkeit von der Risslänge bestimmt werden. Die Simulation wird für eine Rissausbreitung 
innerhalb einer Ebene bei gerader Rissfront unter Annahme von isotropen, linear-elastischen 
Werkstoffeigenschaften der beteiligten Werkstoffe durchgeführt. 
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)a(B
1
da
)a(dS
)a(G   7.11
 
 
Für die Berechnung der Geometriefunktion ist eine Umrechnung der Energiefreisetzungsrate G in 
den Spannungsintensitätsfaktor KI erforderlich, welche nach Gleichung 7.8 bzw. nach Gleichung 
7.12 erfolgt. Bei der Umrechnung wird ein ebener Verzerrungszustand angenommen. Aus 
Gleichung 7.9 kann die Geometriefunktion (Bild 8-8) berechnet und für das Minimum der 
Geometriefunktion die kritische, relative Risslänge min bestimmt werden. 
  
2
I
I 1
GE
K 
  7.12
 
 
 
Bild 7-5 Kraft-Verschiebungs-Kurve eines Probenpaares (MCT) 
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8 Silizidbonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung 
In Kapitel 6 sind die Grundlagen für die Fügemechanismen der Pt-Silizide aus dem Gebiet der 
Metall-Halbleiter-Kontakte dargestellt. An dieser Stelle wird die Annahme getroffen, dass die 
Charakterisierung der Fügemechanismen aus dem Gebiet der Metall-Halbleiter-Kontakte zur Klä-
rung der Bondmechanismen von Siliziumpaaren unter Einsatz von Platin eingesetzt werden kön-
nen. Sowohl bei den Metall-Halbleiter-Kontakten als auch beim Siliziumwaferbonden handelt es 
sich um den Einsatz von Dünnschichttechnologien. Nachdem z.B. ein Siliziumwafer mit Platin be-
schichtet worden ist, werden die Metall-Halbleiter-Kontakte (Bildung der Silizide) durch Tempern 
hergestellt. Der Unterschied zum Waferbonden liegt darin, dass bei einem Bondprozess nicht eine 
Grenzfläche (Halbleiter/Metall), sondern zwei Grenzflächen (Halbleiter/Metall/Halbleiter) vorliegen. 
Die Anzahl der vorliegenden Grenzflächen ist für die Klärung der Fügemechanismen nicht be-
stimmend. Darüber hinaus handelt es sich bei beiden Prozessen um eine thermisch bedingte 
Festkörper-Festkörper-Reaktion über Grenzflächendiffusion bzw. Grenzflächenreaktionen. 
8.1 Eigene Vorarbeiten 
Zur Erzielung von Bondungen und zur Anpassung des Bondverfahrens mit Laserstrahlung sind im 
Vorfeld der vorliegenden Arbeit Studien durchgeführt worden. So sind in einer ersten Studie 
Untersuchungen zur Qualifikation von Werkstoffen und Zwischenschichten und zur Anpassung 
der Verfahrensweise zum selektiven Siliziumbonden mit Laserstrahlung durchgeführt worden. 
Eine Beschreibung dieser Studie unter Anwendung eines cw-Erbium-Faserlasers ist im Anhang 
11.3 dargestellt. In einer zweiten Studie ist das Bonden von Silizium und Silizium unter Einsatz von 
Platin/Palladium (80:20, d = 50 - 100 nm) als absorbierender Zwischenschicht im Leistungsbereich 
von P = 5,3 W  bis P = 6,6 W (Pout = 24 - 30 W, Absorptionsvermögen der Pt/Pd-Zwischenschicht 
ca. 22 %, Bild 11-3, Anhang 11.3) untersucht worden [27], [28]. Zur Erzielung der Bondungen 
wird ein Thulium-Faserlaser (Firma IPG, TLM-50-1908,  = 1908 nm, single mode, cw-Modus, 
Strahldurchmesser D = 29 μm nach der Optik, Laserleistung 52 Watt, Angaben Firma IPG) einge-
setzt. In Abhängigkeit von der Laserleistung wird die Qualität der Fügeverbindungen visuell mit 
der IR-Transmissionsmethode untersucht. Die Charakterisierung der Fügegrenzfläche erfolgt mit 
REM. Zur Bestimmung der mechanischen Festigkeit werden Mikro-Chevron-Tests durchgeführt. 
Eine ausführliche Beschreibung kann den Publikationen [27] und [28] entnommen werden. Wie in 
[27] beschrieben, treten während des Bondens ( = 1908 nm) punktuelle Defekte an der Füge-
grenzfläche auf (Bild 8-1). Diese Defekte werden nicht durch die Laserstrahlung (z.B. unstetiger 
cw-Modus mit Intensitätsschwankungen) oder Kontaminationen während der Handhabung, wie 
 
Bild 8-1 Spiralförmige Bondung zwischen zwei Siliziumproben unter Einsatz einer absorbierenden  Pt/Pd-Beschichtung (80:20, 
d =  50 -100 nm), PA = 27 W, v = 100 mm/min [27] 
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z.B. Partikel an der Grenzfläche, verursacht. Die Ursache liegt vielmehr in der Anwendung von 
Quarzglas (HOQ 310, Heraeus) als Anpressplatte. Die OH-Konzentration (Wassergehalt) in Gläsern 
bestimmt das Absorptions- bzw. Transmissionsvermögen in Abhängigkeit von der angewandten 
Wellenlänge. HOQ 310 weist Absorptionsbanden bei λ = 1390 nm, 2200 nm und 2720 nm [170] 
auf. Durch die hohen Laserintensitäten I und die hohen OH-Konzentrationen von HOQ 310 
(≤ 30 ppm, [170]), wird die Anpressplatte durch die Absorption der Laserstrahlung zerstört (Bild 
8-2). Dadurch entstehen an der Fügegrenzfläche ungebondete Bereiche, da die Laserstrahlung die 
Grenzfläche nicht erreicht. 
Bild 8-2 Defekte an einem Anpressglas (HOQ 310) an zwei verschiedenen Beispielen nach Durchstrahlung mit Laserstrahlung 
( = 1908 nm) 
Zur Qualifizierung einer geeigneten Anpressplatte sind Quarzgläser aus Infrasil 302 (Heraeus, 
[170]) und Suprasil 300 (Heraeus, [170]) experimentell untersucht worden. Suprasil 300 ist für die 
angewandte Laserwellenlänge von ca.  = 2 μm als Anpressplatte geeignet, da Suprasil 300 (OH-
Konz.  1 ppm) im Vergleich zu Infrasil 302 (OH-Konz.  8 ppm) und insbesondere gegenüber 
HOQ 310 (OH-Konz.  30 ppm) einen geringeren Wassergehalt aufweist. 
Darüber hinaus wird eine Isolierplatte z.B. aus Saphir (d = 400 - 500 μm) zwischen der oberen 
Siliziumprobe und der Glas-Anpressplatte (Suprasil 300) eingesetzt. Dadurch können Bondungen 
zwischen Silizium und der Suprasil-Anpressplatte und kontaminationsbedingte Beschädigungen 
der Anpressplatte verhindert werden. 
Das spektrale Transmissionsvermögen der oberen Siliziumprobe ist für die Durchführung des Bon-
dens mit Laserstrahlung bestimmend. Nur mit einer ausreichenden Durchlässigkeit der oberen 
Siliziumprobe kann die Laserstrahlung die Grenzfläche erreichen. Die spektralen optischen Eigen-
schaften von Silizium-Halbleiter werden u.a. vom Dotierungstyp (5-wertige (n-Typ) oder 3-wertige 
(p-Typ) Dotierstoffe), vom Dotierungselement (Fremdstoff-Ladungsträger P5+, B3+, As5+, Sb5+, Al3+, 
In3+ etc.) und der Dotierungskonzentration bestimmt. Zur Qualifizierung einer geeigneten Silizium-
probe werden mit optischer Spektroskopie sechs unterschiedliche Siliziumwafer mit unterschied-
lichen Dotierungselementen und Dotierungskonzentrationen untersucht (Bild 8-3). Unabhängig 
vom Dotierungstyp ist in erster Näherung ab einem spezifischen elektrischen Widerstand größer 
als SZW > 1 Ohmcm für die Mehrzahl der untersuchten Wafer ein ähnlicher Verlauf des Trans-
missionsvermögens zu beobachten. Die maximal erreichbare Transmission liegt bei ca. 55 %. 
Nimmt der SZW –Wert ab, ist eine Abnahme des Transmissionsvermögens zu beobachten. Wird 
auch das Dotierungselement z.B. durch ein Schwermetall wie Arsen ersetzt, ist keine Transmission 
mehr zu verzeichnen. Wegen der standardmäßigen Verfügbarkeit und einem Transmissionsver-
mögen von 55 % werden in der vorliegenden Arbeit Siliziumwafer mit p-Typ Dotierung (Bor) und 
einem spezifischen elektrischen Widerstand zwischen 1 - 10 Ohmcm (entspricht ca. 1·1015 bis 
1·1016 cm-3 Borkonzentration [171]) verwendet. Die Dotierungskonzentration und der spezifische 
elektrische Widerstand SZW sind zueinander umgekehrt proportional [171]. In den nachfolgenden 
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Abschnitten erfolgt die Unterscheidung der Siliziumproben anhand deren spezifischer elektrischer 
Widerstände. 
Bild 8-3 Spektrale Transmission für diverse Siliziumwafer (Optische Spektroskopie) 
8.2 Silizidbonden im System Si/Pt/Si 
Aufbauend auf den experimentellen Vorstudien und den bereits vorgestellten Arbeiten aus dem 
Gebiet der Metall-Halbleiter-Kontakte (Kapitel 6) wird das Silizidbonden mit Laserstrahlung im 
System Si/Pt/Si untersucht. Für die Untersuchungen des Bondprozesses werden Siliziumproben 
(5 x5 mm2 und 5 x10 mm2, d = (500  20) μm, p-Typ, (100)-Orientierung, 1 - 5 Ohmcm, dsp, 
ttv < 5, Ra < 15 Å) mit Platin beschichtet. Die Beschichtungen erfolgen mit einer Magnetron-
Sputteranlage (Nordiko Modell 2550, abgepumpt auf 8·10-6 mbar, DC-Sputtern bei 100 W, Argon 
75 sccm). Vor dem Beschichten werden die Proben nasschemisch mit RCA gereinigt (Tabelle 9-1). 
Unmittelbar vor dem Beschichten wird eine HF-Reinigung (HF-Dip, Lösung mit 5 % Flusssäure, 
ungepuffert) durchgeführt, um die Oxidschicht von der Oberfläche der Proben zu entfernen. Nach 
der Beschichtung wird mit REM eine Platinschichtdicke von ca. dPt = 45 nm und ein kolumnare 
Wachstumsstruktur nachgewiesen (Bild 8-4). Durch Untersuchungen mit Röntgenbeugung wird 
 
Bild 8-4 Pt-Siliziumprobe mit Pt-Beschichtung der Dicke dPt = 45 nm (REM) 
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die Vorzugsrichtung des Wachstums der Pt-Körner auf Silizium (Bragg-Brentano-Methode [172]) 
sowie die Kristallstruktur der Beschichtung (streifender Einfall Methode, GIXRD [172]) bestimmt. 
Aus dem Vergleich der Bragg-Brentano- und der streifenden Einfall-Diffraktogramme (GIXRD) ist 
für die verwendete Pt-Beschichtung kein eindeutiges Wachstum unter einer Vorzugsrichtung auf 
Silizium festzustellen. Das kolumnare Wachstum erfolgt zum Teil verkippt (Bild 11-7, Anhang 
11.3). Die mittlere Oberflächenrauheit der Pt-beschichteten Proben beträgt Ra = 1,14 nm (Weiß-
lichtinterferometrie, Bild 11-8, Anhang 11.3). Als Fügepartner zu den beschichteten Siliziumpro-
ben werden blanke Siliziumproben vor dem Bonden ebenso mit Flusssäure (HF-Dip) gereinigt. Aus 
technischen Gründen liegt zwischen dem HF-Dip und dem Bonden ca. 20-40 min, so dass einige 
Monolagen Oxid an der Siliziumoberfläche vor dem Bonden nicht auszuschließen sind. Aus den 
Kontaktwinkelmessungen (ca. 15-30 min nach dem HF-Dip) wird ein mittlerer Kontaktwinkel 
Theta von q = 79,3° bestimmt, der eine nahezu hydrophobe Oberfläche charakterisiert (Beschrei-
bung und Bild 11-9 im Anhang 11.3). 
In Bild 8-5 ist die Versuchsanordnung zum Bonden mit Laserstrahlung schematisch dargestellt. Zur 
Durchführung der Versuche wird ein Thulium-Faserlaser (IPG, TLR 100,  = 1940 nm, single mode, 
Laserleistung 100 W, cw-Modus) verwendet. Die Laseroptik (kollimiertes Faserende kombiniert mit 
einer plankonvexen Sammellinse aus Suprasil-II) ist an einem Drei-Achsen-Bewegungssystem 
befestigt. 
Bild 8-5 Schematische Darstellung des Bondens von Silizium (5 x 5 mm2, d = 500 μm) und Silizium (5 x 5 mm2, d = 500 μm) mit Laser-
strahlung 
Die Endreinigung und Aufeinanderpositionierung der beschichteten und polierten Siliziumproben 
erfolgt manuell unter Reinraumbedingungen in einer Flowbox (Kapitel 9.2). Die Pt-Beschichtung 
befindet sich während der Versuche grundsätzlich auf der unteren Siliziumprobe. Die Oberfläche 
der beschichteten Proben wird mit hochreinem Stickstoffgas angeblasen, um die Partikelbelastung 
unmittelbar vor dem Bonden so klein wie möglich zu halten. Die polierten Siliziumproben werden 
nach dem HF-Dip bis zum Bonden in einem Exsikkator unter Vakuum aufbewahrt der zuvor mit 
Stickstoff gespült worden ist. Nachdem die Proben manuell aufeinander positioniert sind 
(SiPt45 nm/Si/Saphir), werden sie an der Anpressvorrichtung (Bild 11-10, Anhang 11.3) mit einem 
Druck von pA = 12 MPa aufeinander gepresst und gebondet. 
Die Prozessparameter (Laserleistung P, Abtastgeschwindigkeit v und Anpressdruck pA) zum Silizid-
bonden sind durch Vorversuche ermittelt worden. Die Beurteilung bzw. die Bestimmung der op-
timalen Prozessparameter erfolgt durch eine optische Auswertung der Bondnähte. Dabei werden 
die Silizidbondungen an der Grenzfläche zweier Siliziumproben mit der sog. IR-Transmissions-
methode untersucht. Bei der IR-Transmissionsmethode handelt es sich um ein optisches Verfah-
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ren, bei der die gebondeten Probenpaare zwischen einer Lichtquelle (hier Halogenlampe mit IR-
Anteil) und einer CCD-Kamera (Restempfindlichkeit im IR-Bereich) platziert und durchstrahlt wer-
den können. Durch die unterschiedliche spektrale Transmission der gebondeten und ungebonde-
ten Bereiche an der Grenzfläche (erkennbar durch die Kontraständerung) können die Bondkontu-
ren erfasst, visualisiert und optisch ausgewertet werden (Bild 8-7). 
Zur Untersuchung der mechanischen und mikrostrukturellen Eigenschaften werden in der vor-
liegenden Arbeit Silizide mit einer Ausgangs-Laserleistung von PA = 41,5 W, einer defokussierten 
Laserstrahlung, einer Abtastgeschwindigkeit von v = 1,67 mm/s und einem Anpressdruck von 
pA = 12 MPa gebondet. Unter Berücksichtigung des Transmissionsvermögens der durchstrahlten 
Werkstoffe (Anhang 11.3, Berechnung der Laserleistung und Bild 11-11 bis Bild 11-13) entspricht 
die Laserleistung an der Grenzfläche Silizium/Platin/Silizium ca. PG = 16,80 W, wobei ca. 27,90 % 
dieser Laserleistung (Bild 11-14, Anhang 11.3) durch die Pt-Beschichtung absorbiert wird. Somit 
beträgt die Laserleistung zur Aktivierung der thermischen Prozesse PSiSi45 = 4,7 W. 
8.2.1 Bruchmechanische Untersuchung der Grenzflächenfestigkeit 
Zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften der Silizidbondungen werden Mikro-Chevron-
Tests durchgeführt (Kapitel 7). Durch den bruchmechanischen Ansatz kann die Bruchzähigkeit KIC 
(Grenzflächenfestigkeit) der Silizidbondungen bestimmt und mit anderen Bondmethoden ver-
glichen werden. Wegen der selektiven Natur der Laserstrahlung werden die Mikro-Chevron-Pro-
benpaare anhand von Chevronlinien selektiv gebondet (Bild 8-6). Die Konturen werden von links 
nach rechts und von unten nach oben gebondet. Der Abstand zwischen den einzelnen Chevron-
Bondungen beträgt 100 μm. 
Bild 8-6 Schematische Darstellung der Laser-Mikro-Chevron-Geometrien mit a0 = 1,5 mm (0 = 0,3), a1 = 3,5 mm (1 = 0,7), Versuchs-
reihe SiPt45HF 
In Bild 8-7 ist die Grenzfläche eines gebondeten MC-Probenpaares aus der Versuchsreihe 
SiPt45HF dargestellt (IR-Transmissionsmethode). Die Bondnahtbreite beträgt bnaht = 90 - 110 μm. 
Die Grenzfläche zwei weiterer Probenpaare aus dieser Versuchsreihe (SiPt45HF) sind in Bild 11-15 
(Anhang 11.3) dargestellt. 
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Bild 8-7 Grenzfläche eines gebondeten Probenpaares aus der Versuchsreihe SiPt45HF, PSiSi45 = 4,7 W, v = 1,67 mm/s, pA = 12 MPa (IR-
Transmissionsmethode) 
Die Mikro-Chevron-Tests erfolgen nach der Anordnung der linienförmigen Belastung (Bild 7-3, 
Zugbelastung, Mode I). Eine eventuelle Prebondung entlang der Anfangsrisslänge a0 wird ver-
nachlässigt. An die Probenpaare wird an der Kante vor der Chevronspitze auf beiden Seiten 
(Ober- und Unterseite) ein 1 mm breiter Stempel angeklebt. Mit einer Geschwindigkeit von 
vvorkraft = 10 μm/s wird eine Vorkraft von Fvorkraft = 0,1 - 0,4 N angefahren, um den Kraftschluss zu 
erzeugen. Danach werden die Probenpaare mit einer Geschwindigkeit von vMCT = 0,5 μm/s bis 
zum Bruch belastet. Die maximale Bruchkraft Fmax wird aus den Kraft-Verschiebungs-Kurven ermit-
telt (Bild 11-16, Anhang 11.3). Die Energiefreisetzungsrate G(a), der Spannungsintensitätsfaktor KI 
und die Geometriefunktion Y() werden, wie in Kapitel 7 beschrieben, berechnet. Für die Berech-
nung der genannten Größen werden die Maße der Chevron-Geometrie und der Proben aus Bild 
8-6 verwendet. Bei der Modellierung der Proben wird die Pt-Schichtdicke (dPt = 45 nm) nicht 
berücksichtigt, da sie gegenüber der Dicke der Siliziumproben (d = (500  20) μm) vernachlässig-
bar klein ist. Zur Simulation der Energiefreisetzungsrate G(a) wird im Allgemeinen die Fläche der 
gesamten Chevronfläche auf den Probenpaaren berücksichtigt. Allerdings beträgt hier die effek-
tive, gebondete Fläche innerhalb der MC-Fläche 50 %, da mit der Laserstrahlung selektiv gebon-
det wird. Bei der Simulation bzw. Berechnung des effektiven Spannungsintensitätsfaktors KI,eff 
wird diese Fläche in der Dickenfunktion B*(a) berücksichtigt (Gleichung 8.1). Eine detaillierte Be-
schreibung zum Einsatz von effektiven Flächen wird in Kapitel 8.3 diskutiert. 
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                mit B*(a) = B(a)0,5 8.1
 
 
Bei der Berechnung der Energiefreisetzungsrate G(a) wird für Silizium ein E-Modul von 
E = 169000 MPa und ein Querkontraktionszahl von  = 0,28 eingesetzt [173]. In Bild 8-8 ist die 
berechnete Geometriefunktion Y() dargestellt. Das Minimum der Geometriefunktion liegt bei 
Ymin() = 50,9. Dieser Wert entspricht einer kritischen, relativen Risslänge von min = 0,53. 
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Bild 8-8 Geometriefunktion Y() in Abhängigkeit von der relativen Risslänge  für die Versuchsreihe SiPt45HF 
In Tabelle 8-1 ist der Mittelwert der gemessenen maximalen Bruchkräfte Fmax und die berechnete, 
mittlere Bruchzähigkeit KIC für die Versuchsreihe SiPt45HF dargestellt. Zur Berechnung der Bruch-
zähigkeit KIC der Versuchsreihe SiPt45HF sind insgesamt zehn gültige Zugversuche ausgewertet 
worden. 
Tabelle 8-1 Maximale Bruchkräfte Fmax und berechnete Bruchzähigkeiten KIC für die Versuchsreihe SiPt45HF (MCT) 
Die Kraft-Verschiebungs-Kurven zeigen überwiegend ein einheitliches Bruchverhalten, wobei drei 
Probenpaare einen plötzlichen, spröden Bruch zeigen (Bild 11-16, Anhang 11.3). Werden die 
Bruchzähigkeiten dieser Probenpaare nicht berücksichtigt, ergibt sich eine mittlere maximale 
Bruchkraft von Fmax = 1,41 N. Dieser Wert weicht allerdings nur geringfügig vom Mittelwert der 
gesamten Proben (Tabelle 8-1) ab, so dass auf eine Differenzierung verzichtet wird. 
Die ermittelten mittleren Bruchzähigkeiten von KIC = 0,20 MPam
0,5 sind im Vergleich zu Füge-
systemen in Kapitel 8.3 und im Vergleich zu anderen Bondmethoden niedrig (Kapitel 8.4). Die 
Ursachen können erst nach der Untersuchung der Mikrostruktur und der Bestimmung der Phasen 
an der Grenzfläche ermittelt werden (Kapitel 8.2.3). 
8.2.2 Untersuchung der Mikrostruktur 
Zur Untersuchung der Mikrostruktur aus der Versuchsreihe SiPt45HF werden einerseits die Bruch-
flächen der Siliziumproben nach dem MCT und andererseits die Grenzfläche der gebondeten 
Proben untersucht. Dabei wird zwischen unteren Bruchproben (Siliziumproben mit Pt-Beschich-
tung) und oberen Bruchproben (unbeschichtete, polierte Siliziumproben) unterschieden. 
 
 Fmax 
[N] 
KIC, eff 
[MPam0,5] 
Mittelwert 1,36 0,20 
St.abw. 0,34 0,05 
St.abw. [%] 25,29 25,29 
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Bild 8-9 Bruchproben eines Probenpaares aus der Versuchsreihe SiPt45Hf nach dem MCT (PSiSi45 = 4,7 W, v = 1,67 mm/s, pA = 12 MPa), 
a) obere Bruchprobe, b) untere Bruchprobe 
Untersuchung der Bruchflächen nach dem MCT 
Die Auswertung der Bruchflächen nach dem Mikro-Chevron-Test zeigt ein Risswachstum (Rissaus-
breitung und Rissverlängerung) entlang der Grenzfläche der Siliziumproben (Licht-Mikroskopie). In 
einigen Fällen wird temporär ein Ausknicken des Risses ins Silizium beobachtet (Bild 8-9). Auffällig 
ist, dass die gesamte, erzielte Bondung und nahezu die gesamte unverbrauchte Pt-Schicht in den 
Zwischenräumen der Bondkonturen nach dem mechanischen Test auf den oberen Bruchproben 
haften (Bild 8-10). Die Bondnahtbreite der selektiven Silizidbondungen beträgt ca. bnaht = 90 μm 
(REM). 
Bild 8-10 Silizidbildung entlang der Bondkonturen (REM, obere Bruchprobe aus der Versuchsreihe SiPt45HF) 
Bei einer weiteren, detaillierten Untersuchung der gleichen Probe aus Bild 8-10 mit REM 
(Feldemmissionskathode) wird die Abgrenzung der selektiven Silizide zu den unverbrauchten Pt-
Schichten in den Zwischenräumen deutlich (Bild 8-11 a). Die Struktur der Silizidbondungen unter-
scheidet sich deutlich von der Pt-Beschichtung. Während für die gebildeten Silizide eine nahezu 
zusammenhängende Schicht nachweisbar ist (Bild 8-11 b), steht die Pt-Beschichtung nach der 
thermischen Behandlung unter Zugspannung (Bild 8-11 c). 
  
a) b) 
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Bild 8-11 Obere Bruchprobe aus der Versuchsreihe SiPt45HF (REM), a) Übersicht über die gebondeten Bereiche (Bereich I = Silizide) 
und Bereiche mit unverbrauchter bzw. anhaftender Pt-Schicht (Bereich II), b) Vergrößerung des gebondeten Bereiches I, c) 
Vergrößerung der Pt-Beschichtung, Bereich II 
Die Silizidbildung ist auch an flächig gebondeten Siliziumpaaren (5 x 10 mm2 Probenpaare) unter-
sucht worden. Nähere Informationen sind in Anhang 11.3 dargestellt (Bild 11-17). 
Untersuchung der Fügegrenzfläche vor dem MCT 
Die Untersuchung der Grenzfläche erfolgt mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM). 
Untersucht wird ein gebondetes Probenpaar aus der Versuchsreihe SiPt45HF. Zur Klärung der 
Grenzflächenstruktur und zur Untersuchung der Silizidbildung werden an der Grenzfläche eines 
gebondeten Siliziumpaares an zwei verschiedenen Grenzflächenbereichen TEM-Untersuchungen 
durchgeführt. In Bild 8-12 sind die beiden Grenzflächenbereiche (linke Spalte: Untersuchung I, 
rechte Spalte: Untersuchung II) dargestellt. So sind den Bildern Bild 8-12 a und b der beiden 
Grenzflächenausschnitte Spannungskontraste in unmittelbare Nähe der Grenzflächenregionen zu 
entnehmen. Sowohl die untere als auch die obere Siliziumprobe ist durch die Lasereinwirkung 
bzw. die Silizidbildung thermisch bedingt verzerrt. 
 
a) 
  
b) c) 
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Bild 8-12 Grenzflächenstruktur eines Probenpaares aus der Versuchsreihe SiPt45HF anhand von zwei Grenzflächenausschnitten (TEM) 
In Bild 8-12 c wird eine Reaktionszone zur Bildung der Silizide von ca. d = 109 nm nachgewiesen. 
Abzüglich der unverbrauchten Pt-Schichtdicke von ca. d = 20 nm (Bild 8-12 d) beträgt die Dicke 
der Silizidschicht ca. d = 89 nm, wobei ein Silizidwachstum von bis zu 65 nm in der oberen 
Siliziumprobe nachgewiesen wird. Die Oberfläche der Pt-beschichteten, unteren Siliziumprobe ist 
trotz des vorherigen HF-Dip mit einer 2,5 nm dicken natürlichen Oxidschicht belegt (Bild 11-18, 
Anhang 11.3). Die Ursache dafür liegt vermutlich in der Handhabung der Proben nach dem HF-
Dip. Unmittelbar nach der Oxidentfernung bzw. vor dem Einschleusen der Proben in die Beschich-
tungskammer werden sie mit hochreinem Stickstoff innerhalb von ca. 1-3 min trocken geblasen 
(normale Raumbedingungen). Danach werden die Proben einzeln auf die Sputterteller positio-
niert. Während dieser Zeit (insgesamt 5-7 min) können die Oxide entstanden sein. 
Die oberen, polierten Siliziumproben sind nach dem gleichen Prozess mit HF-Dip gereinigt und mit 
Stickstoff getrocknet worden. Demnach müssen sie vor dem Bonden ebenso eine Oxidschicht der 
Dicke von ca. 2,5 nm aufweisen. Nach der Theorie der Fügemechanismen zwischen Metallen und 
Halbleitern wirkt eine Oxidschicht wie eine Diffusionsbarriere (Kapitel 6). Allerdings kann mit TEM 
keine Oxidschicht an der Grenze Platin/obere Siliziumprobe nach dem Bonden nachgewiesen 
werden. Lee et al. [174] berichten, dass sich Sauerstoff an der Grenzfläche Pt2Si/PtSi in Abhängig-
a) b) 
c) d) 
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keit von der Behandlungstemperatur anreichern kann. Canali et al. [145] berichten, dass eine 
Sauerstoffkontamination in Pt (während der Beschichtung) nachträglich an der Grenzfläche 
Pt/Pt2Si ausgeschieden werden kann. Goodnick et al. [175] berichten, dass zwischen natürlichem 
Oxid auf Silizium und thermisch oxidiertem Silizium unterschieden werden muss [175]. Bei 
Anwesenheit von natürlichem Oxid können durchaus Reaktionen bei T = 400°C (Behandlungs-
dauer eine Stunde) zwischen Silizium und Platin stattfinden, wohingegen die thermischen Oxide 
(d = 30 Å) als Diffusionsbarriere wirken können. Die natürlichen Oxide werden während der 
Silizidbildung an der Grenzfläche Pt/Silizid mitwandern. Eine Erklärung für die Reaktionsdurch-
lässigkeit der natürlichen Oxide liegt darin, dass sie nicht als SiO2 wie nach einer thermischen 
Behandlung, sondern als adsorbierte Sauerstoffschichten in Form von Si-O auf der Siliziumoberflä-
che vorliegen. Somit liegt kein vollständiges Netzwerk aus einer dichten Oxidschicht vor. Die Bil-
dung von Siliziden ab ca. T = 350°C unter Anwesenheit von Oxiden wird in [176] bestätigt. Dem-
nach erfolgt die Bildung der Silizide über die sog. Pinholes (Löcher) in der natürlichen Oxidschicht. 
Beachtet werden sollte, dass die beschriebenen Mechanismen für eine Silizidbildung bei niedrigen 
Temperaturen und im Vergleich zum Laserprozess, über deutlich größere Zeiträume ablaufen. 
Wenn die Silizide z.B. bei hohen Temperaturen (z.B. in der Nähe eines eutektischen Punktes) ge-
bildet werden, können die Oxide aufgelöst/abgebaut werden, um anschließend an der Grenzflä-
che zweier Silizide oder an der Grenzfläche Pt/Silizid wieder abgeschieden zu werden. So führen 
Alessandrini et al. [177] eine Studie für das eutektische Bonden von Silizium und Gold durch. An 
der Grenzfläche Si/SiO2/Au wird unter Vakuum nach einigen Stunden Behandlung zwischen 500 -
700°C ein Abbau und eine Wanderung der dünnen (thermischen) Oxide festgestellt. Wenn die 
Untersuchungserbnisse der vorgestellten Arbeiten auf die vorliegende Untersuchung übertragen 
werden, kann angenommen werden, dass durch die hohe Intensität der Laserstrahlung die Oxid-
schicht aus der Grenzfläche Platin/obere Siliziumprobe durch Diffusion verdrängt wird. Insbeson-
dere dem Grenzflächenausschnitt in Bild 8-12 b, d kann entnommen werden, dass die obere 
Oxidschicht während der Silizidbildung aufgelöst wird und innerhalb der Reaktionszone wandert. 
Die Oxidschicht kann an der Grenze zweier Silizidkörner ausgeschieden sein. Allerdings ist die 
Wahrscheinlichkeit höher, dass die ausgeschiedenen Oxide die Grenze zu dem unverbrauchten 
Platin bilden. 
Die Silizidbildung an der Grenzfläche ist unregelmäßig und auf das Wachstum in die obere 
Siliziumprobe beschränkt (Bild 8-12 b). Thermisch bedingte Risse können in den untersuchten 
Grenzflächenbereichen nicht festgestellt werden. Die untere Siliziumprobe ist nicht an der Silizid-
bildung beteiligt. Die natürliche Oxidschicht der unteren Probe ist intakt und durchgehend. 
An diese Stelle stellt sich die Frage, wieso die untere Siliziumprobe nicht an den Reaktionen zur 
Bildung der Silizide beteiligt ist. Zur Erklärung werden drei Thesen aufgestellt: 
 These 1: durch das kolumnare Wachstum der polykristallinen Pt-Beschichtung (Bild 8-4) 
und die damit verbundene Oberflächengüte (Ra = 1,14 nm) wird die homogene Einkopp-
lung der Laserstrahlung behindert. Die inhomogene Wärmeleitung kann während der 
Silizidbildung bestimmend auf die Keimbildung bzw. auf das Keimwachstum wirken und 
somit die Korngröße und die Kornverteilung beeinträchtigen und nach oben abgrenzen. 
Die Ursache liegt in der sehr schnellen Aufwärmung und rapiden Abkühlung der Grenzflä-
che im Vergleich zu den konventionellen Ofen- bzw. RTP-Verfahren. 
 These 2: der Nachweis der ausgeschiedenen Oxide innerhalb der Reaktionszone an der 
Grenzfläche (Bild 8-12 d) ist ein Beweis dafür, dass die Laserstrahlung nicht durch die ge-
samte Pt-Beschichtung absorbiert wird. So kann die abgeschiedene Oxidschicht in der 
Reaktionszone als die Grenze der Eindringtiefe der Laserstrahlung in die Pt-Beschichtung 
angenommen werden. Demnach dringt die optische Energie bis zu Tiefen von maximal 
 
 
 
Silizidbonden von Silizium und 
Silizium mit Laserstrahlung 
 
 
50
25 nm in die Pt-Beschichtung ein. Unterhalb der Oxidschicht finden wegen der niedrigen 
Temperatur keine Reaktionen zur Bildung der Silizide statt. Allerdings wird diese Annahme 
durch die Wellenlängenabhängigkeit der dünnen Pt-Beschichtung widerlegt. Im Gegen-
satz zu Metallen (Festkörper) bzw. dicken Metallbeschichtungen mit Brechungsindizes bei 
ca. n = 30, besitzt Platin bei  = 1940 nm einen Brechungsindex von n = 5,4 [178], so 
dass keine Bulkeigenschaften für die Pt-Beschichtung angenommen werden können. 
Durch die starke Wellenlängenabhängigkeit der Pt-Beschichtung ist keine totale Absorp-
tion der Laserstrahlung zu erwarten. Durch die Untersuchung der spektralen optischen Ei-
genschaften der vorliegenden Pt-Beschichtung wird bei der Wellenlänge von  = 1940 nm 
experimentell eine Resttransmission von ca. 11 % nachgewiesen, so dass die Eindringtiefe 
bzw. totale Absorption für die verwendeten Pt-Schichtdicken von dPt = 35 -80 nm nicht 
voll ausgeschöpft sind (Bild 11-14, Anhang 11.3). 
 These 3: aufbauend auf den spektralen optischen Eigenschaften von Platin unter These 2, 
ist eine dritte plausible Erklärung, dass durch die Bildung der Silizide eine neue chemische 
Verbindung mit neuer Kristallstruktur an der Grenzfläche vorliegt, die von Platin und 
Silizium abweichende spektrale optische Eigenschaften aufweist und die Eindringtiefe der 
Laserstrahlung während der Silizidbildung in situ beschränkt bzw. verändert wird. Zur Klä-
rung dieser Annahme werden die spektralen optischen Eigenschaften der Silizide (obere 
Bruchproben) experimentell charakterisiert. Da die Anwesenheit von unverbrauchtem 
Platin nicht ausgeschlossen wird (s. REM-Untersuchungen), wird die überschüssige Pt-
Beschichtung an einigen Proben mit Königswasser entfernt. Eine chemische Reinigung mit 
Königswasser löst nicht nur Platin, sondern auch platinreiche Silizide von der Oberfläche 
[179]. Eine Möglichkeit, die Silizide vor dem chemischen Angriff zu schützen ist die Nut-
zung von Königswasser in verdünnter Form (DI-Wasser, HCl, HNO3, Vol.-Verhältnis 
4 : 3 : 1, bei 75 - 85°C) bei z.B. einer Behandlungsdauer von ca. 2 min [180]-[181]. Die 
Bruchproben werden für 15, 30 und 120 Sekunden in verdünntes Königswasser einge-
taucht. Dabei wird bereits nach 20 - 30 s ein chemischer Angriff der Silizide beobachtet. 
Aufbauend auf diesen experimentellen Beobachtungen werden zur Ermittlung der 
spektralen optischen Eigenschaften der Pt-Silizide nur Proben mit 15 s Königswasser-Be-
handlung mittels optischer Spektroskopie charakterisiert. In Bild 11-19 (Anhang 11.3) sind 
vergleichend die spektralen optischen Eigenschaften einer unbehandelten oberen Bruch-
probe, einer mit Königswasser behandelten oberen Bruchprobe (Tauchzeit t = 15 s) und 
einer Pt-beschichteten (dPt = 45 nm) Siliziumprobe (Referenzprobe) dargestellt. Der Ver-
gleich zeigt deutlich, dass durch die Silizidbildung die Absorption sinkt und gleichzeitig die 
Reflexion steigt. Die Eindringtiefe der Laserstrahlung wird also durch die Silizidbildung be-
stimmt. 
8.2.3 Bestimmung der Kristallstruktur und Analyse der Phasen 
Die Untersuchung der Kristallstruktur und die Analyse der Phasen an der Bondgrenzfläche erfolgt 
an Bruchflächen der oberen und unteren Siliziumproben nach dem MCT (Versuchsreihe SiPt45HF). 
Zur quantitativen Analyse der Grenzfläche wird Röntgenbeugung (Röntgendiffraktometrie) einge-
setzt. Zur Analyse der Dünnschichtstrukturen (Kristallstruktur und Phasenanalyse) wird die 
streifende Einfall-Methode (GIXRD-Methode) eingesetzt [172]. Die Vorzugsrichtung des Wachs-
tums der Pt-Silizide wird durch die Bragg-Brentano-Methode bestimmt [172]. Die GIXRD-
Messungen erfolgen in einem Winkelbereich von 2Theta = 20° - 80° mit einem Einfallswinkel von 
 = 1°. Die untersuchten MC-Bruchproben haben eine Größe von 5 x 5 mm2 und sind kleiner als 
die detektierbare Fläche durch die Röntgenbeugung. Die Untersuchung dieser Proben mit 
Röntgenbeugung ist mit einem sehr starkem Rauschen und kleinen Intensitäten verbunden, die 
eine Bestimmung der Kristallstruktur durch schwache Intensität der Beugung der Silizidkörner 
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erschweren. Deshalb werden aus drei bis vier oberen und drei bis vier unteren Bruchproben 
größere Flächen gebildet und die Diffraktogramme aufgenommen (Bild 11-20 und Bild 11-21, 
Anhang 11.3). Dabei wird angenommen, dass die Bruchfläche und somit das Bruchverhalten der 
einzelnen Probenpaare sich nur geringfügig voneinander unterscheiden (s. Untersuchungen Licht-
Mikroskopie und REM, Kapitel 8.2.2). Da die gebondeten Flächen auf den Siliziumproben 
gegenüber den ungebondeten Flächen sehr klein sind, werden Langzeitmessungen durchgeführt, 
die deutlich stärkere Reflexe mit niedrigem Rauschen liefern. Die einzelnen GIXRD-Langzeit-
messungen werden mit einer Schrittzeit (time per step) von 36 Sekunden und einer Schrittweite 
(Auflösung, step size) von 0,05° über 12 Stunden durchgeführt. Nach der Aufnahme der 
Diffraktogramme erfolgt die Bestimmung des Untergrundes und die Reflexsuche software-
unterstützt (High Score und X’pert Data Viewer, Pananalytical, Anhang 11.3). Darüber hinaus 
wird die Analysemöglichkeit der Reflexe mit dieser Software zur Zuordnung der einzelnen Reflexe 
zu den bekannten Siliziden genutzt. In [172] wird allerdings berichtet, dass software-unterstützte 
Analysen und Zuordnungen zur Identifizierung von kristallinen Strukturen kritisch zu betrachten 
sind. Daher wird die software-unterstützte Analyse nur als ein richtungweisender Vorschlag 
angesehen und genutzt. Die eigentliche Analyse und Auswertung sowie Zuordnung der einzelnen 
Reflexe erfolgt durch manuelle Auswertung. Dabei werden sowohl experimentell bestimmte als 
auch berechnete Reflexe diverser Pt-Silizide aus den Datenbanken ICSD und ICDD berücksichtigt. 
Wegen der Vielzahl an Untersuchungen erfolgt die Auswahl der geeigneten Datenblätter aus den 
diversen Vermerken in diesen Datenblättern (Temperaturbereich, generelle Versuchsbedingungen, 
etc.). Die Liste der verwendeten Pt-Silizid-Datenblätter ist im Anhang 11.3 (Tabelle 11-3) dar-
gestellt. Ebenso werden für einige der Silizide (z.B. Pt3Si, ICSD 246170) mit der Software 
„PowderCell“ (BAM, Bundesanstalt für Materialforschung und –prüfung, Berlin, Deutschland) 
anhand von Kristalldaten die zugehörigen Reflexe berechnet, um sie bei der Auswertung der 
Diffraktogramme einsetzen zu können. Darüber hinaus werden XRD-Analysen aus der Literatur 
zur Charakterisierung von Pt-Siliziden (Metall-Halbleiter-Kontakte) und zur Identifizierung der 
Reflexe herangezogen [182]-[186]. An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass auch Messungen 
mit Einfallswinkeln von  = 0,1°, 0,3°, 0,5° und 2° durchgeführt worden sind. Allerdings sind 
durch die Untersuchungen mit Röntgenbeugung unterschiedliche Silizidzusammensetzungen an 
der Grenzfläche nachgewiesen worden. Die Dichte der nachgewiesenen Silizide variiert zwischen 
 = 12,4 - 17,55 g/cm3. Der Einfallswinkel ist werkstoffabhängig und die Einstrahltiefe wird in 
Abhängigkeit von dem Einfallswinkel der Röntgenstrahlung über die Dichte berechnet, so dass 
nur für  = 1° die größten Beugungsintensitäten für die verschiedenen Silizide erzielt werden. 
Eine weitere Erschwernis rührt daher, dass die untersuchten Schichtdicken zum Teil nahe der 
Nachweisgrenze liegen. 
In Bild 8-13 ist das aufgenommene Diffraktogramm einer Gruppe aus oberen Bruchproben darge-
stellt. Auffällig ist, dass die Grenzfläche nicht aus einer Einzelphase, sondern aus einer Mixtur von 
mehreren Silizidphasen besteht. Sowohl Tieftemperatur- als auch Hochtemperatursilizide sind 
vorhanden. Die überwiegende Anzahl der Reflexe kann der PtSi-Phase zugeordnet werden. Eine 
dominante, grobkörnige PtSi-Phase mit einem (101)-Reflex wird identifiziert. In Bild 8-13 ist unter 
anderem die Anwesenheit von -Pt2Si mit mehreren Reflexen dargestellt. Da -Pt2Si im Vergleich 
zu -Pt2Si (stabil bis 745°C [187]) eine Hochtemperaturphase mit Grenze zu Schmelze bei 
T = 1118°C ist [187], ist durch den Nachweis dieser Phase eine eventuelle, kurzfristige Aufschmel-
zung während der Laserbehandlung nicht auszuschließen. Gestärkt wird diese Annahme durch 
die gleichzeitige Anwesenheit der -Pt3Si-Phase, welche zwischen 360°C [187] bis zu Schmelze 
bei 1118°C stabil ist. Durch die Anwesenheit dieser Silizide kann zumindest sicher ausgesagt wer-
den, dass lokal Temperaturen oberhalb von T = 745°C auftreten können, wobei eine Erstarrung 
aus der eutektischen Phase nicht ausgeschlossen werden kann. Neben diesen Hochtemperatur- 
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Bild 8-13  
Diffraktogramm 
einer Gruppe aus 
oberen Bruchproben 
aus der Versuchs-
reihe SiPt45HF 
a) Winkelbereich 
2Theta = 20° - 45° 
b) Winkelbereich 
2Theta = 45° - 80° 
streifender Einfall 
Methode 
 = 1° 
step size 0,05° 
time per step 36 s 
 
 
a) 
 
b)  
 
siliziden werden Tieftemperaturphasen wie -Pt2Si mit mehreren Reflexen und Pt6Si5 gleicherma-
ßen nachgewiesen. Ebenso sind sehr feinkörnige Phasen in den Winkellagen 2Theta = 55° - 57,5° 
bzw. 2Theta = 74° - 76° mit -Pt2Si bzw. PtSi vorhanden. Darüber hinaus wird für eine nicht zu 
vernachlässigende Anzahl von Silizidkörnern eine Winkelverschiebung von bis zu 0,15° nachge-
wiesen. Diese Feststellung lässt auf eine Verzerrung der Körner und somit auf eine mechanische 
Spannung an der Grenzfläche schließen. Aus der Bragg-Brentano-Analyse der gleichen Proben 
kann keine eindeutige Vorzugsorientierung der Silizide auf Silizium festgestellt werden (Bild 
11-22, Anhang 11.3). 
Das Diffraktogramm der unteren Bruchproben zeigt überwiegend Reflexe der Pt-Beschichtung 
(Bild 11-23 a, Anhang 11.3). Nur im Bereich 2Theta = 55° - 57,5° wird eine feine Körnung für -
Pt2Si nachgewiesen. Beachtet werden sollte, dass die unteren Siliziumproben vor dem Bonden 
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vollflächig mit Platin beschichtet worden sind. Beim Bonden wird weniger als die Hälfte dieser 
Beschichtung zur Silizidbildung verbraucht (Bild 8-9). Die nachgewiesenen Reflexe geben nahezu 
keine Informationen über die Reaktionen an der Grenzfläche wieder. Hinzu kommt, dass durch 
die mikrostrukturelle Analyse der oberen und unteren Bruchflächen qualitativ nachgewiesen ist, 
dass der Bruch während des MCT überwiegend an der Grenzfläche Platin/untere Siliziumprobe 
erfolgt, so dass die Klärung der Kristallstruktur nur an den oberen Bruchproben erfolgen kann. 
Die Winkellage der Pt-Beschichtung auf den unteren und oberen Bruchproben kann miteinander 
verglichen werden (Bild 11-23 a). Werden die Diffraktogramme der unteren und oberen Proben 
z.B. ineinander gelegt, ist eine thermisch bedingte leichte Verzerrung der unverbrauchten Pt-
Schicht auf der oberen Siliziumprobe zu entnehmen (Bild 11-23 b, Anhang 11.3, s. auch Bild 
8-11). 
Wird die mechanische Festigkeit nach der Untersuchung der Mikrostruktur und der Bestimmung 
der Kristallstruktur sowie der Phasenanalyse erneut betrachtet, ist die Grenzflächenfestigkeit 
durch die 
 inhomogene chemische Zusammensetzung der Grenzfläche (Mixtur der Silizide) 
 nicht-Beteiligung der unteren Siliziumproben an der Silizidbildung 
 kleine Haftfestigkeit der Platinbeschichtung auf den unteren Siliziumproben 
bestimmt. 
Da durch die Analyse mit Röntgenbeugung nahezu keine Silizide auf den unteren Bruchproben 
nachgewiesen worden sind, wird das Risswachstum während des Mikro-Chevron-Tests überwie-
gend an der Grenzfläche Platin/untere Siliziumprobe verlaufen, wobei auch die Grenzfläche 
Pt/Silizide einen Rissverlauf begünstigen wird. Lokale Singularitäten z.B. durch Steifigkeitsänderun-
gen, sind nicht auszuschließen (Bild 8-9). Darüber hinaus bestimmen die unterschiedlichen linea-
ren thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Silizium (3,2·10-6/K) und Platin (8,8 - 9,1·10-6/K 
[188]) sowie die thermisch bedingten Spannungszustände durch das rapide Aufwärmen und 
Abkühlen den Verlauf des Risses. An der Rissspitze kann eine mixed-mode Belastung nicht ausge-
schlossen werden. Durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten wird eine 
unterschiedliche Volumenkontraktion an der Grenzfläche vorliegen. So berichtet z.B. Murarka 
[189], dass die Bildung von PtSi (Pt + Si = PtSi) mit einer Volumenkontraktion von 15 % verbun-
den ist. Darüber hinaus können bereits beim Aufdampfen einer Beschichtung auf ein Substrat 
Zug- oder Druckspannungen entstehen. So stellen Angilello et al. [190] experimentell eine 
Zugspannung von 150 bis 180 N/mm2 für eine Pt-Beschichtung von dPt = 200 nm Dicke auf 
Silizium fest. Bei 550°C steigt die Zugspannung durch die Bildung von PtSi auf 1100 bis 
1300 N/mm2 bzw. bei 850°C auf 1500  N/mm2. Die nachgewiesenen Spannungen werden durch 
die Silizidbildung sowie durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 
Silizium und Platin verursacht, die insbesondere die Abkühlung bestimmen. Dabei kann eine rela-
tive Volumenkontraktion von 8,9 % für Pt2Si (2Pt + Si = Pt2Si), 9 % für PtSi (Pt2Si + Si = 2PtSi) und 
14,8 % Pt2Si (2Pt + 2Si = 2Pt2Si) entstehen. Wird darüber hinaus die nachgewiesene Anwesenheit 
von Hochtemperatursiliziden berücksichtigt, lässt sich vermuten, dass die Spannungen verstärkt 
auftreten und sich auf die Grenzflächenfestigkeit auswirken werden. 
8.3 Silizidbonden im System Si/Ti/Pt/Si 
Aufbauend auf den Ergebnissen für das System Si/Pt/Si (Kapitel 8.2), kann durch den Einsatz von 
Haftschichten wie Titan, die Grenzflächenfestigkeit der Silizide untersucht werden. Darüber hin-
aus bietet Titan andere Vorteile wie z.B. die Anbindung der natürlichen Oxidschicht der Silizium-
probe zwischen Silizium und Platin und die Glättung der Siliziumoberfläche. Lee et al. [174] unter-
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suchen die Silizidbildung (Platinsilizide) unter Einsatz von Titan. Dabei werden die Titan-
beschichtungen auf hydrophilen Siliziumproben abgeschieden. Bei konstanter Pt-Schichtdicke von 
dPt = 30 nm wird die Ti-Schichtdicke zwischen d = 2 - 30 nm variiert. Die Autoren stellen für eine 
Titanschichtdicke von d = 15 nm eine Sauerstofflöslichkeit von 11 Atom-% und für eine Titan-
schichtdicke von d = 30 nm eine Löslichkeit von 6 Atom-% fest. Diese Werte liegen deutlich 
unterhalb der Sauerstofflöslichkeitsgrenze von 33 Atom-%. In so einem Fall werden Festkörper-
lösungen aus Ti-O an der Grenzfläche zwischen Silizium und Platin vorliegen, welche die Silizidbil-
dung nicht hindern werden. Eine Titanschichtdicke von d > 5 nm wird die natürliche Oxidschicht 
der Siliziumoberfläche binden und wird während der Temperaturbehandlung die Oxidschicht von 
der Si-Oberfläche entfernen. Allerdings wird durch die Anwesenheit von Titan die Silizidbildung zu 
höheren Temperaturen verschoben. 
Die Untersuchung der Silizidbildung mit Laserstrahlung erfolgt in diesem System durch den Ein-
satz von zwei verschiedenen Pt-Schichtdicken. Dazu werden Siliziumproben (5 x5 mm2, 
d = (525  10) μm, p-Typ, (100)-Orientierung, 9 - 9,3 Ohmcm, ttv  3 μm, Ra < 4 Å, dsp) mit der 
RCA-Methode (Tabelle 9-1) nasschemisch gereinigt und direkt mit Titan und anschließend mit 
Platin beschichtet. Die Beschichtungen erfolgen mit einer Magnetron-Sputteranlage (Nordiko 
Modell 2550, abgepumpt auf 8·10-6 mbar, DC-Sputtern von Titan bei 250 W, Argon 55 sccm, 
DC-Sputtern von Platin bei 100 W, Argon 75 sccm). Nach dem Beschichtungsprozess erfolgt die 
Charakterisierung der Grenzfläche. So wird z.B. mit TEM eine Pt-Schichtdicke von ca. dPt = 35 nm 
und eine Titanschicht von ca. d = 5 - 10 nm nachgewiesen, wobei erfahrungsgemäß nach einer 
RCA-Reinigung eine natürliche Oxidschicht von ca. d = 2 - 3 nm auf der Siliziumoberfläche vor-
liegt (Bild 11-24, Anhang 11.3). Entsprechend kann von einer oxidhaltigen Titanschicht (TiO2 
und/oder Ti-O) von ca. 7 - 13 nm ausgegangen werden. Mit REM wird für die eingesetzten zwei 
Pt-Beschichtungen eine Dicke von ca. dPt = 35 nm bzw. ca. dPt = 80 nm nachgewiesen (Bild 11-25 
und Bild 11-26, Anhang 11.3). Mittels Weißlichtinterferometrie wird für die Pt-Schichtdicke von 
dPt = 35 nm eine Oberflächenrauheit von Ra = 1,56 nm und für die Pt-Schichtdicke von 
dPt = 80 nm eine Oberflächenrauheit von Ra = 1,39 nm ermittelt (Bild 11-27, Anhang 11.3). 
Die Bondversuche zur Erzielung der Fügeverbindungen werden unter gleichen Bedingungen, nach 
der gleichen Verfahrensweise und unter Nutzung der gleichen Laserstrahlquelle und Versuchs-
anordnung sowie Bestimmung der Prozessparamater wie in Kapitel 8.2 durchgeführt. Die 
Ausgangs-Laserleistung für das Silizidbonden beträgt für beide Pt-Schichtdicken ca. 
PA = 36 ,75 W. Dabei wird mit einer defokussierten Laserstrahlung, einer Abtastgeschwindigkeit 
von v = 1,67 mm/s und einem Anpressdruck von pA = 12 MPa gebondet. Unter Berücksichtigung 
des Transmissionsvermögens der durchstrahlten Werkstoffe entspricht die Laserleistung an der 
Grenzfläche ca. PG = 14,90 W (s. Berechnung, Anhang 11.3, Kapitel 11.3). Die spektralen opti-
schen Eigenschaften der Pt-Schichten auf Silizium sind im Anhang 11.3 (Bild 11-28) dargestellt. 
Bei einer Wellenlänge von  = 1940 nm liegt das Absorptionsvermögen bei 19,12 % (dPt = 35 nm) 
bzw. 27,78 % (dPt = 80 nm). Dies entspricht einer Laserleistung von PSiSi35 = 2,85 W bzw. 
PSiSi80 = 4,14 W für eine defokussierte Laserstrahlung mit Strahldurchmesser von ca. D = 100 μm. 
An diese Stelle sei angemerkt, dass das Absorptionsvermögen von Ti/Pt für beide Pt-Schichtdicken 
sowohl auf Silizium- als auch auf Glasproben bestimmt worden ist. Für Pt-Schichten von 
dPt = 80 nm Dicke werden auf beiden Substraten nahezu die gleichen spektralen optischen Eigen-
schaften nachgewiesen. Diese weichen allerdings für die Pt-Schichten von dPt = 35 nm Dicke 
deutlich ab. Während auf Glas ein Absorptionsvermögen von ca. 28,23 % bzw. ein Reflexions-
vermögen von 66,40 % gemessen wird, betragen diese Werte auf Silizium 19.12 % bzw. 
75,66 %. 
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8.3.1 Bruchmechanische Untersuchung der Grenzflächenfestigkeit 
Zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften der Silizidbondungen werden Mikro-Chevron-
Tests durchgeführt (Kapitel 7). Im Vergleich zu der Versuchsreihe SiPt45HF (Kapitel 8.2.1) wird 
sowohl die Pt-Schichtdicke (35 nm und 80 nm) als auch die Bondgeometrie (selektiv/flächig) 
variiert (Bild 8-14). Die Untersuchungen werden an vier Versuchsreihen durchgeführt. Flächige 
MC-Geometrien werden ohne Abstand zwischen den einzelnen Chevronlinien gebondet (Bild 
8-14 b, d). Die Maße der Chevrongeometrie und der Proben sind mit den Maßen aus Bild 8-6 
identisch. Allerdings beträgt die Dicke der Proben hier d = (525  10) μm. Die MC-Tests werden 
unter gleichen Versuchsbedingungen wie unter Kapitel 8.2.1 mit einer linienförmigen Belastung 
durchgeführt. Bei der Modellierung der Proben (Simulation) werden die Dicken der Zwischen-
schichten vernachlässigt. In Bild 8-14 sind repräsentativ je ein Probenpaar aus den vier Versuchs-
reihen dargestellt. Die Messung der mittleren Bondnahtbreite erfolgt an Probenpaaren mit 
selektiver Bondung. Die Bondnahtbreite beträgt für die Pt-Schichtdicke von dPt = 35 nm ca. 
bnaht = (135  10) μm und für eine Pt-Schichtdicke von dPt = 80 nm ca. bnaht = (130  5) μm (IR-
Transmissionsmethode). 
Bild 8-14 Repräsentativer Probenpaare aus den Versuchsreihen a) SiPt35-selektiv, b) SiPt35-flächig, c) SiPt80-selektiv, d) SiPt80-flächig 
(IR-Transmissionsmethode) 
In Bild 11-29 (Anhang 11.3) sind die Prinzipskizzen des Spannungsfeldes an der Rissfront und des 
Verschiebungsfeldes (Halbmodell) aus der FE-Simulation für die Mikro-Chevron-Tests dargestellt. 
Darüber hinaus wird in Bild 9-25 das zweidimensionale Spannungsfeld zwischen zwei gebondeten 
Siliziumproben mit einer Silizium/Glas-Bondung verglichen. 
Der Auswertung der Bruchproben nach dem MCT (vier Versuchsreihen) kann ein Risswachstum an 
der Grenzfläche der Fügepartner nachgewiesen werden. Allerdings erfolgt dieses Risswachstum 
nicht durchgehend bis zur vollständigen Trennung der Probenpaare. Bei nahezu allen Versuchs-
reihen erfolgt der Bruch zwischen den Probenpaaren unabhängig von der Pt-Schichtdicke und der 
Bondgeometrie (selektiv/flächig) in der oberen Siliziumprobe. Nur in der Versuchsreihe SiPt80-
  
a) b) 
  
c) d)
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selektiv sind einige Probenpaare vorhanden, bei denen das Risswachstum und der Bruch aus-
schließlich an der Grenzfläche erfolgt. In Bild 8-15 sind zwei Bruchproben dargestellt. 
Bild 8-15 Proben nach dem MCT. Dargestellt sind die unteren Proben mit Bruchflächen an den oberen Siliziumproben a) SiPt80-selek-
tiv, b) SiPt80-flächig (Licht-Mikroskopie) 
Ein wichtiges Kriterium zur Berechnung der Bruchzähigkeit KIC liegt in der Auswertung der Bruch-
proben (Stelle des Bruches). So kann ein Mikro-Chevron-Test als gültig angenommen werden, 
wenn der Bruch d.h. die Risslänge des Bruches größer ist als die maximale Öffnungslänge a1 der 
Chevron-Geometrie (Bild 7-2). Mit anderen Worten, bei den ungültigen MC-Tests handelt sich um 
Probenpaare, bei denen vor Erreichen der maximalen Risslänge an der Grenzfläche das Risswachs-
tum ins Bulkmaterial ausknickt und der Bruch erfolgt. Ein weiteres Kriterium liegt im Bruchverhal-
ten, welches anhand der Kraft-Verschiebungs-Kurven bestimmt werden kann. Himsolt et al. [191] 
berichten über typische Kraft-Verschiebungs-Kurven für Keramiken bei Biegeversuchen unter 
Anwendung von Chevronkerben. Nicht für alle Testproben können scharfe Risse eingeleitet 
werden. In Bild 8-16 sind vier typische Kraft-Verschiebungs-Kurven dargestellt, die während der 
 
Bild 8-16 Typische Kraft-Verschiebungs-Kurven nach [191] 
Biegeversuchen an Keramiken mit Chevronkerben auftreten können. Aus den Kurven I und II 
können die maximalen Bruchkräfte abgelesen und die Bruchzähigkeiten berechnet werden [191]. 
Wenn wie in den Kurven III und IV nach Erreichen des Kraftmaximums kein Absinken der Kraft 
vor dem Bruch zu beobachten ist, tritt eine spontane Rissausbreitung bis zum Versagen ein ohne 
ein vorheriges stabiles Risswachstum. Die Kraftmaxima aus solchen Kurven können nicht ermittelt 
und die Bruchzähigkeiten nicht berechnet werden. Entsprechend werden in der vorliegenden 
a) b) 
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Arbeit aus der Analyse der Bruchflächen und aus der Auswertung der Kraft-Verschiebungs-Kurven 
die gültigen MC-Tests bestimmt. In Tabelle 11-4 (Anhang 11.3) sind die gemessenen maximalen 
Bruchkräfte Fmax und die berechneten Bruchzähigkeiten KIC inklusive der ungültigen MC-Tests 
detailliert dargestellt, um einen Überblick über die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse zu geben. 
Die Berechnung der Geometriefunktionen (Bild 11-30, Anhang 11.3) und der Bruchzähigkeiten 
erfolgt wie in Kapitel 7 beschrieben. In Tabelle 8-2 sind die experimentell ermittelten mittleren 
maximalen Bruchkräfte Fmax und die berechneten mittleren Bruchzähigkeiten KIC dargestellt. Insge-
samt werden pro Versuchsreihe bis zu 16 Probenpaare getestet. 
Tabelle 8-2 Maximale Bruchkräfte Fmax und berechnete Bruchzähigkeiten KIC (MCT) 
Bild 8-17 Vergleichende Darstellung der berechneten Bruchzähigkeiten KIC (Die Standardabweichungen sind in Tabelle 8-2 dargestellt) 
Die Bruchzähigkeit KIC vergrößert sich mit steigender Pt-Schichtdicke. Allerdings kann für eine 
gleiche Pt-Schichtdicke zwischen selektiven und flächigen MC-Bondungen kein deutlicher Unter-
schied der Bruchzähigkeiten KIC festgestellt werden. Durch eine tabellarische Auftragung der ein-
zelnen, berechneten KIC-Werte wird eine kleinere Streuung für die Versuchsreihe SiPt80-flächig 
deutlich (Bild 8-17). 
Dieser Vergleich und die darauffolgende Schlussfolgerung sollte kritisch betrachtet werden. Zur 
Bestimmung der Bruchzähigkeiten KIC der Probenpaare aus den Versuchsreihen SiPt35-selektiv 
und SiPt80-selektiv wird bei der Berechnung der Energiefreisetzungsrate (Gleichung 7.11) und 
somit der Bruchzähigkeit nicht die eigentliche, effektive Bondfläche zugrunde gelegt, sondern die 
gesamte Fläche der MC-Geometrie berücksichtigt. Durch diese übliche Vorgehensweise werden 
 SiPt35 - flächig SiPt35 - selektiv SiPt80 - flächig SiPt80 - selektiv 
 Fmax 
[N] 
KIC 
[MPam0,5] 
Fmax 
[N] 
KIC 
[MPam0,5] 
Fmax 
[N] 
KIC 
[MPam0,5] 
Fmax 
[N] 
KIC 
[MPam0,5] 
Mittelwert 2,60 0,25 2,55 0,24 3,10 0,30 3,21 0,31 
St.abw. 0,84 0,08 0,74 0,07 0,35 0,03 0,89 0,09 
St.abw.[%] 32,23 32,23 28,97 28,97 11,28 11,28 27,90 27,90 
Probenzahl 16  15  11  15  
gültig 6  5  10  9  
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Einflussgrößen wie die Spannungszustände an der Grenzfläche und der Einsatz von Laserstrah-
lung als selektiver Wärmequelle nicht berücksichtigt. Die unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten von Silizium (Bulk) und Pt (Beschichtung) mit unterschiedlicher Volumenkon-
traktion der gebildeten Silizide (Kapitel 8.2.3) können die unterschiedlichen intrinsischen und 
extrinsischen Spannungszustände für selektive und flächige Bondungen an der Grenzfläche 
bestimmen. Hinzu kommt, dass durch den Laserprozess im Vergleich zu konventionellen Bond-
methoden der Aufwärm- und der Abkühlprozess sehr schnell ablaufen (Kapitel 6.2). Die Anwen-
dung von effektiven Bondflächen zur Berechnung der Bruchzähigkeit KIC ist aus aktuellen Unter-
suchungen bekannt [192]. Die Bruchzähigkeiten der Versuchsreihen SiPt35-selektiv und SiPt80-
selektiv werden mit der effektiven Bondfläche erneut berechnet. Bei den selektiven Bondungen ist 
die Bondfläche (Sollfläche 4,6 mm2) gegenüber den flächigen Bondungen (Sollfläche 9,2 mm2) um 
ca. 50 % kleiner. Dieser Unterschied wird in der Gleichung 7.11 durch den Einsatz der effektiven 
Breite B* (Dickenfunktion B*(a), Kapitel 8.2.1) berücksichtigt (Gleichung 8.2). 
  
)a(B
1
da
)a(dS
)a(G
*
                mit B*(a) = B(a)0,5 8.2
 
 
In Tabelle 8-3 sind neben den bereits berechneten Bruchzähigkeiten KIC über die Gesamtfläche 
(Tabelle 8-2), die Bruchzähigkeiten KIC,eff über die effektiven Bondflächen (effektive Bruchzähig-
keit) dargestellt. 
Tabelle 8-3 Vergleich der Bruchzähigkeiten über die Gesamtfläche (KIC) und über die effektive Fläche (KIC,eff) 
Im Vergleich zu der vorherigen Berechnungsgrundlage können für die selektiven Bondungen grö-
ßere Bruchzähigkeiten nachgewiesen werden. Die Bruchzähigkeit steigt ebenso mit steigender Pt-
Schichtdicke. 
Durch diese Vorgehensweise können die tatsächlichen, zuvor beschriebenen Spannungszustände 
berücksichtigt werden. Bei weiteren, zukünftigen Untersuchungen sollten für jedes Probenpaar 
die tatsächlichen Bondnahtbreiten ermittelt werden, um sie in der Geometriefunktion berück-
sichtigen zu können. Somit können die Nahtbreiten über die jeweiligen Kräfte normiert werden. 
Durch diese Vorgehensweise besteht eine weitere Möglichkeit die Streuung zu minimieren. 
Der Vergleich aller Versuchsreihen (inkl. SiPt45HF) und der Diskussion der Ergebnisse sowie die 
Berechnung der Energiefreisetzungsraten unter Annahme einer mixed-mode Belastung erfolgt in 
Kapitel 8.4. 
8.3.2 Untersuchung der Mikrostruktur 
Zur Untersuchung der Mikrostruktur werden einerseits die Bruchflächen der Siliziumproben nach 
dem MCT aus den vier Versuchsreihen und andererseits die Grenzfläche der gebondeten Proben 
untersucht. Dabei wird zwischen unteren Bruchproben (Siliziumproben mit Pt-Beschichtung) und 
oberen Bruchproben (unbeschichtete, polierte Siliziumproben) unterschieden. 
 SiPt35 - flächig SiPt35 - selektiv SiPt80 - flächig SiPt80 - selektiv 
 KIC 
[MPam0,5] 
KIC, eff 
[MPam0,5] 
KIC, 
[MPam0,5] 
KIC 
[MPam0,5] 
KIC, eff 
[MPam0,5] 
KIC 
[MPam0,5] 
Mittelwert 0,25 0,35 0,24 0,30 0,43 0,31 
St.abw. 0,08 0,10 0,07 0,03 0,12 0,09 
St.abw.[%] 32,23 28,97 28,97 11,28 27,90 27,90 
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Bild 8-18 Bruchflächen (REM), a, b) Bruchfläche von unteren Proben aus der Versuchsreihe SiPt35-selektiv, c, d) Oberflächenstruktur 
einer oberen Bruchprobe aus der Versuchsreihe SiPt35-flächig nach einer flächigen Bondung, e) Silizide nach der Wärmebehandlung 
mit Laserstrahlung, f) Oberflächenstruktur nach zweifacher Bestrahlung 
Untersuchung der Bruchflächen nach dem MCT 
Der Untersuchung der Bruchfläche einer unteren Siliziumprobe (Versuchsreihe SiPt35-selektiv) ist 
eine deutliche Abgrenzung von gebondeten Bereichen zu den ungebondeten Zwischenbereichen 
mit Pt-Beschichtung zu entnehmen. Durch den Einsatz von Titan (Haftschicht) werden während 
des Mikro-Chevron-Tests nur die gebondeten Bereiche beansprucht (Bild 8-18 a). Dabei ist die 
Grenze zu der unteren Siliziumprobe belastet. Aus den REM-Untersuchungen sind keine Rest-
beschichtungen an diesen Stellen nachzuweisen (Bild 8-18 b). Die Bondnahtbreite beträgt mit 
REM bnaht = 131 μm (dPt = 35 nm) bzw. bnaht = 137 μm (dPt = 80 nm). Anhand der ermittelten 
Bondnahtbreiten (sie sind breiter als die Bondkonturen von 100 μm) kann für die flächigen Bon-
dungen gefolgert werden, dass sich die Bondnähte am Rand der Bondkonturen überlappen wer-
den (Versuchsreihe SiPt35-flächig und SiPt80-flächig). In Bild 8-18 c, d sind solche überlappten 
Randzonen dargestellt. Die Struktur der gebildeten Silizide innerhalb der einfachen Bondnähte 
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(Bild 8-18 e) unterscheidet sich deutlich von der Silizidstruktur in den überlappten Bereichen (Bild 
8-18 f), die unter Zugspannung stehen. 
Untersuchung der Fügegrenzfläche vor dem MCT 
In Bild 8-19 ist eine TEM-Untersuchung an einem MC-Probenpaar aus der Versuchsreihe SiPt35-
flächig dargestellt. Die Grenzflächenstruktur weicht deutlich von dem Probenpaar aus der Ver-
suchsreihe SiPt45HF ab (Bild 8-12). Die Silizidbildung ist unregelmäßig und auf die obere Silizium-
probe beschränkt (Bild 8-19 a, b). Die unregelmäßigen, pilzförmigen Geometrien sind höchst-
wahrscheinlich auf kurzfristige Aufschmelzungen zurückzuführen. In diesen Bereichen mit vorheri-
gen Aufschmelzungen sind unterschiedlich große Silizidkörner zu beobachten. Die Oxidschicht der 
unteren Siliziumprobe und die Titanschicht sind durchgehend und von der thermischen Behand-
lung mit Laserstrahlung nicht beeinflusst (Bild 8-19 c, d). Die Eindringtiefe der Silizide in die obere 
Siliziumprobe beträgt bis zu 112 nm. 
Bild 8-19 Grenzflächenstruktur eines Probenpaares aus der Versuchsreihe SiPt35-flächig anhand von TEM-Aufnahmen 
Zur quantitativen Bestimmung der kristallinen Zusammensetzung der pilzförmigen Silizidbildun-
gen wird die Grenzfläche des gleichen Probenpaares aus Bild 8-19 mit Elektronenbeugung unter-
sucht. Repräsentativ werden die Elektronenbeugungsaufnahmen von zwei pilzförmigen Geome-
trien dargestellt (Bild 8-20). Die Analyse der Aufnahmen zeigt, dass die Grenze bzw. die Grenz-
linie Silizid/obere Siliziumprobe amorph ist (Bild 8-20 a, b). Die unregelmäßigen, lokalen Reak-
tionszonen beruhen vermutlich auf einer rapiden Erstarrung nach der Laserbehandlung (Kapitel 
6). Allerdings zeigen die Aufnahmen, dass nur die Grenzlinien amorph sind. Die Struktur inner-
halb der pilzförmigen Geometrien bis hin zu der Pt-Beschichtung an der Grenzfläche ist nicht mit 
Klarheit identifizierbar. In den meisten Fällen werden durch die Elektronenbeugung Netzebenen-
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schare von mehreren, hintereinander liegenden Körnern überlappend aufgezeichnet, so dass eine 
Auswertung erschwert ist (Bild 8-20 b, links unten). Darüber hinaus besteht die Wahrscheinlich-
keit der teilkristallinen Struktur (Bild 8-20 b, rechts oben). In einigen Fällen sind zwar geordnete 
Beugungsreflexe nachzuweisen, können aber nicht zweifelsfrei den bekannten Silizidphasen 
(Tabelle 11-5, Anhang 11.3) zugeordnet werden. So kann z.B. die Aufnahme in Bild 8-20 a 
(rechts oben) der -Pt2Si-Phase in der [201]-Einstrahlrichtung bzw. Pt6Si5 in [15-1]-Einstrahlrich-
tung zugeordnet werden. Allerdings weichen die erwarteten Gitterabstände von den gemessenen 
Werten ab bzw. im Beugungsbild fehlen Reflexe von Netzebenen mit großen Gitterabständen 
(Bild 8-21 a). Nur in der Mitte eines Kornes (Korn hier nicht dargestellt) können die Beugungs-
reflexe in [102]-Einstrahlrichtung der PtSi-Phase zugeordnet werden (Bild 8-21 b). 
Bild 8-20 Elektronenbeugungsuntersuchung an zwei verschiedenen Silizidgeometrien aus der Versuchsreihe SiPt35-flächig (Bild 8-19) 
Eine generelle, die Grenzfläche bzw. die Silizidbildung beschreibende Auswertung ist weder mit 
TEM noch mit Elektronenbeugung möglich. Nur lokale Analysen können durchgeführt werden. 
Darüber hinaus sind Analysen mittels Elektronenbeugung von der Einstrahlrichtung abhängig, so 
dass nicht alle vorhandenen Beugungsreflexe dargestellt werden können. 
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Bild 8-21  
Beugungsreflexe auf 
dem Gitter 
a) mögliche Phase: 
Pt2Si in [201]-Ein-
strahlrichtung oder 
Pt6Si5 in [15-1]-
Einstrahlrichtung  
b) mögliche Phase: 
PtSi in [102]-Ein-
strahlrichtung  
 
a) b)  
 
Zur weiteren Untersuchung der Grenzflächenphänomene und zur möglichen Klärung der Grenz-
flächenstruktur wird an einem anderen Probenpaar eine weitere TEM-Untersuchung durchge-
führt. Zur Charakterisierung der Grenzfläche wird eine mäanderförmige Bondung untersucht (Bild 
8-22). Die Pt-Schichtdicke (andere Beschichtungscharge) beträgt dPt = 25 - 30 nm. 
Bild 8-22 Mäanderförmige Bondkontur (IR-Transmissionsmethode). PA =  45 W, pA = 12 MPa, v = 1,67 mm/s, Bondnahtbreite 
bnaht = 137-154 μm, Abstand zwischen den Bondungen beträgt 500 μm 
In Bild 8-23 ist ein Grenzflächenausschnitt für das Probenpaar aus Bild 8-22 dargestellt. Die 
Silizidbildung ist durchgehend und flächendeckend. An der Grenzfläche sind Silizidkörner unter-
schiedlicher Größe vorhanden. Vereinzelt sind Aufschmelzungen zu erkennen (Bild 8-23 b, rechter 
Rand, erkennbar durch die pilzförmige Geometrie). Darüber hinaus können ausgeschiedene Oxide 
zwischen den Silizidkörnern nachgewiesen werden (Bild 8-23 b und c). Wie auch in den vorheri-
gen TEM-Untersuchungen (Bild 8-12 und Bild 8-19), ist die untere Siliziumprobe an der Bildung 
der Silizide nicht beteiligt (Kapitel 8.2). Eine genaue Erklärung für die unterschiedlichen Grenzflä-
chenstrukturen der beiden untersuchten Fügeverbindungen aus Bild 8-19 und Bild 8-23 ist nicht 
möglich. Eine der möglichen Gründe liegt in den spektralen optischen Eigenschaften der gebilde-
ten Silizide (Bild 11-31, Anhang 11.3). Das spektrale optische Verhalten der Silizide ändert sich in 
Abhängigkeit von der Pt-Schichtdicke. Während die Silizidbildung in der Versuchsreihe SiPt35-
flächig (Bild 11-31 a) mit einer Steigerung des Absorptionsvermögens bei gleichzeitiger Senkung 
des Reflexionsvermögens verbunden ist, wird für die Versuchsreihe SiPt80-flächig (Bild 11-31 b) 
genau das Gegenteil beobachtet. Je nach Probenbehandlung vor der Messung (unbehandelt oder 
mit Königswasser behandelt) wird für beide Versuchsreihen ein nahezu unverändertes Transmis-
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sionsvermögen ermittelt. Für beide Pt-Schichtdicken wird die Eindringtiefe der Laserstrahlung 
durch die spektralen optischen Eigenschaften der Silizide bestimmt, so dass die Silizidbildung auf 
die obere Siliziumprobe beschränkt ist. Die pilzförmige Silizidbildung mit amorphen Anteilen kann 
durch die in situ Steigerung des Absorptionsvermögens an der Grenzfläche (Bildung der Silizide 
bei höheren Temperaturen) erklärt werden (Bild 8-19). Allerdings wird dieses Verhalten durch die 
zweite TEM-Untersuchung wiederlegt (Bild 8-23). Eine Diskussion über weitere Ursachen (z.B. 
Clusterbildung während des Beschichtens) wird in Kapitel 8.4 geführt. 
Bild 8-23 Grenzflächenstruktur des Probenpaares aus Bild 8-22 (TEM) 
Die Grenzfläche eines Probenpaares aus der Versuchsreihe SiPt80-flächig wird mit REM unter-
sucht. Dabei wird eine Reaktionszone bis zu 205 nm Dicke (REM) ermittelt. Die gebildeten Silizide 
dringen mindestens 125 nm tief in die obere Siliziumprobe (Bild 8-24) ein. 
Bild 8-24 Grenzflächenstruktur eines Probenpaares aus der Versuchsreihe SiPt80-flächig (REM) 
8.3.3 Bestimmung der Kristallstruktur und Analyse der Phasen 
Die Untersuchung der Kristallstruktur und die Analyse der Phasen erfolgt nach der gleichen 
Vorgehensweise wie in Kapitel 8.2.3. Die Langzeit-Diffraktogramme werden für die Versuchsrei-
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hen SiPt35-flächig, SiPt80-flächig und SiPt80-selektiv durchgeführt. In Bild 8-25 und Bild 8-26 sind 
die Diffraktogramme vergleichend dargestellt, wobei nur einige der Reflexe beschriftet sind. Mit 
steigender Pt-Schichtdicke und für flächige Bondungen steigt die Intensität der Reflexe. 
Unabhängig von der Pt-Schichtdicke und von der Bondgeometrie (selektiv/flächig) werden diesel-
ben Reflexe (Silizidphasen) für alle Versuchsreihen identifiziert. Aus diesem Grund wird an dieser 
Stelle nur eine detaillierte Diffraktogramm-Auswertung eines Probenpaares aus der Versuchsreihe 
SiPt80-flächig repräsentativ diskutiert. Diese Auswertung ist In Bild 11-32 und Bild 11-33 (Anhang 
11.3) dargestellt. So kann nach der manuellen Zuordnung der einzelnen Reflexe zu den Silizid-
phasen entnommen werden, dass an der Grenzfläche überwiegend PtSi gebildet wird. Eine domi-
nante, grobkörnige PtSi-Phase mit einem (101)-Reflex wird auch hier identifiziert (Kapitel 8.2.3). 
Aus der Bragg-Brentano-Messung der Probengruppe der oberen Siliziumproben können drei Vor-
zugsrichtungen auf Silizium identifiziert werden (Bild 11-34, Anhang 11.3), die der PtSi-Phase 
zugeordnet werden. Sowohl Tieftemperatur- als auch Hochtemperatursilizide sind vorhanden. 
Hochtemperatursilizide mit vorheriger Aufschmelzung können nicht ausgeschlossen werden (s. 
Diskussion in Kapitel 8.2.2 und Diskussion zu Elektronenbeugungsuntersuchungen in Kapitel 
8.3.2). Zwischen 2Theta = 55° - 57,5° wird eine feinkörnige -Pt2Si-Phase identifiziert. Die meis-
ten PtSi-Reflexe sind in ihrer Winkellage verschoben. Dies deutet auf eine mechanische Verzer-
rung der Körner hin. Winkelabweichungen von bis zu 0,187° werden gemessen. Vereinzelt sind 
auch - und -Pt2Si-und -Pt3Si-Körner verzerrt, wobei die Abweichung maximal 0,07° beträgt. 
Bei keiner der vier Versuchsreihen können Phasen unter Beteiligung von Titan oder Sauerstoff 
nachgewiesen werden. Die Silizidbildung läuft unabhängig vom System (mit oder ohne Titan-
Haftschicht) zwischen der Pt-Beschichtung an der Grenzfläche und der oberen Siliziumprobe ab. 
Bild 8-25 Vergleichende Darstellung der Diffraktogramme an oberen Bruchproben aus den Versuchsreihen SiPt35-flächig, SiPt80-
flächig und selektiv (streifender Einfall Methode, 2Theta = 20° - 80°,   = 1°, step size 0,05°, time per step 36 s) 
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Bild 8-26 Vergleichende Darstellung der Diffraktogramme an unteren Bruchproben aus den Versuchsreihen SiPt35-flächig, SiPt80-
flächig (streifender Einfall Methode, 2Theta = 20° - 80°,   = 1°, step size 0,05°, time per step 36 s) 
8.4 Diskussion der Ergebnisse 
Zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften, zur Untersuchung der Mikrostruktur und 
zur Bestimmung der Fügemechanismen ist das selektive Bonden von Siliziumproben unter Einsatz 
von Platin als Zwischenschicht untersucht worden. Dabei sind für zwei Werkstoffstoffsysteme 
(Si/Pt/Si und Si/Ti/Pt/Si) insgesamt fünf unterschiedliche Versuchsreihen untersucht worden. Im 
System Si/Ti/Pt/Si ist die Pt-Schichtdicke (dPt = 35 und 80 nm) sowie die Bondgeometrie 
(selektiv/flächig) variiert worden. 
8.4.1 Mikrostruktur der Grenzfläche, Fügemechanismen und Kristallstruktur 
Unabhängig von der Anwesenheit einer Haftschicht (Titan) sowie der Dicke der Pt-Beschichtung 
(dPt = 35 nm bis 80 nm), findet die Bildung der Silizide ausschließlich zwischen der oberen 
Siliziumprobe und der Platinschicht an der Grenzfläche statt. Die Ursache liegt in der in-situ-
Änderung der spektralen optischen Eigenschaften der Grenzfläche während der Silizidbildung. 
Die Grenzfläche besteht nach dem Bonden mit Laserstrahlung aus einer Mixtur von Tief- und 
Hochtemperatursiliziden, wobei lokale Silizidbildungen aus der Schmelze nicht ausgeschlossen 
werden können. Die Bildung der Silizide basiert auf dem Einsatz eines Prozesses mit konstanter 
Laserstrahlung (Kapitel 9.1). Dabei wird entlang der Grenzfläche, unabhängig von der Wärmeent-
wicklung, stets die konstante optische Energie in die Grenzfläche deponiert. Dadurch kann an der 
Fügefront Wärmestau entstehen ([26], [52], [193]-[194] und Kapitel 9.1). Entsprechend kann die 
Temperatur entlang einer kontinuierlichen Linienbondung (z.B. Chevronlinie) stetig steigen. Nach 
einem anfänglichen Niedertemperaturprozess (Solid-Solid-Reactions) können Hochtemperatur-
prozesse einsetzen, so dass die Grenzfläche aus einer Mixtur von unterschiedlichen Siliziden be-
steht. 
Aus dem Vergleich der Röntgen-Diffraktogramme der untersuchten Versuchsreihen werden nur 
Reflexe für Pt-Silizide festgestellt. Der Einsatz von Titan ist für die ablaufenden Fügemechanismen 
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(Bildung Ti-Silizide, Pt-Ti-Verbindungen) nicht bestimmend (Bild 8-27) und kann nicht nachge-
wiesen werden. 
Bild 8-27  
Vergleichende 
Darstellung reprä-
sentativer 
Diffraktogramme an 
oberen Bruchproben 
aus den Versuchs-
reihen SiPt45HF, 
SiPt35-flächig und 
SiPt80-flächig 
streifender Einfall 
Methode, 
2Theta = 20° - 80° 
 = 1° 
step size 0,05° 
time per step 36 s 
 
 
 
 
Auch wenn Titan an der Bildung der Silizide nicht beteiligt ist, verändert es die mechanische Fes-
tigkeit der Grenzfläche in dem es die Haftfestigkeit der Pt-Beschichtung auf der unteren Silizium-
probe vergrößert. Wird z.B. die mittlere Bruchzähigkeit der Versuchsreihen SiPt45HF (ohne Titan) 
und SiPt35-selektiv miteinander verglichen, wird eine Steigerung der Bruchzähigkeit KIC von 0,2 
auf 0,35 MPam0,5 festgestellt, auch wenn die Pt-Beschichtung in der Versuchsreihe SiPt35-selektiv 
dünner ist (Tabelle 8-4). 
Tabelle 8-4 Vergleich der Bruchzähigkeiten KIC 
Werden alle untersuchten Versuchsreihen miteinander verglichen (Tabelle 8-4), wird für die 
Versuchsreihe SiPt80-selektiv die größte mittlere Bruchzähigkeit ermittelt, wobei die kleinste 
Streuung bei der Versuchsreihe SiPt80-flächig auftritt. Auffällig ist, dass die Reproduzierbarkeit 
der Silizidbondungen für die Versuchsreihen SiPt35 flächig/selektiv sehr klein ist (Kapitel 8.3.2 und 
Tabelle 11-4). Die Ursache kann in der zu kleinen, gesputterten Schichtdicke von dPt = 35 nm lie-
gen. Je kleiner die Schichtdicke ist, desto größer ist die Wahrscheinlichkeit der Clusterbildung 
während der Beschichtung [195]. Durch die unregelmäßige Verteilung der Beschichtung auf 
Silizium wird die Reproduzierbarkeit der Bondergebnisse beeinflusst. Slavcheva et al. [196] berich-
ten über den Einfluss der Beschichtungsdicke auf die Oberflächenstruktur und die Morphologie 
von Platinbeschichtungen. Unter Variation diverser Beschichtungsparameter sind Pt-Schichtdicken 
 SiPt45HF SiPt35 
flächig 
SiPt35 
selektiv 
SiPt80 
flächig 
SiPt80 
selektiv 
 KIC 
[MPam0,5] 
KIC 
[MPam0,5] 
KIC, eff 
[MPam0,5] 
KIC 
[MPam0,5] 
KIC,eff 
[MPam0,5] 
Mittelwert 0,20 0,25 0,35 0,30 0,43 
St.abw. 0,05 0,08 0,10 0,03 0,12 
St.abw. [%] 25,29 32,23 28,97 11,28 27,90 
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zwischen dPt = 50 - 600 nm auf Glasträger unter Einsatz einer Titanhaftschicht untersucht wor-
den. Mit steigender Schichtdicke steigt die Korngröße und ein ausgeprägtes epitaktisches 
Kristallwachstum wird für Schichtdicken ab ca. dPt = 70 nm in der (111)-Ebene nachgewiesen. 
8.4.2 Vergleich der Bruchzähigkeiten des Silizidbondens mit Laserstrahlung und 
konventioneller Bondmethoden 
Aus der Literatur sind keine weiteren Arbeiten zum Silizidbonden, weder unter Einsatz von Platin 
noch unter Einsatz von anderen silizidbildenden Metallen bekannt, in denen die Bruchzähigkeit 
der Grenzfläche z.B. über Mikro-Chevron-Tests und anderen Testmethoden untersucht werden. 
Einen Vergleich bieten das eutektische Bonden und das Glas-Frit-Bonden an. Lin et al. [197] 
berichten über die Ermittlung von maximalen Bruchkräften anhand von Mikro-Chevron-Tests im 
System Si-Au. Wegen der Komplexität des Schichtaufbaus unter Einsatz von dicken Gold- und 
anderen Beschichtungen wie Chrom werden die Bruchzähigkeiten nicht berechnet. Die ermittel-
ten Bruchkräfte werden nur zur Charakterisierung der Ausbeute herangezogen. Gemessen wer-
den mittlere Bruchkräfte zwischen 6 - 18 N. Eine Ausbeute von 100 % wird erzielt, wenn die 
Bruchkraft größer als 15 N liegt. Dresbach et al. [192] berichten über die Ermittlung der Bruch-
zähigkeit selektiver Glas-Frit-Bondungen (effektive Fläche für die modifizierte Breite B* = 0,8) zwi-
schen Siliziumpaaren. Dabei werden Mikro-Chevron-Tests an 5 x 10 mm2 großen Siliziumpaaren 
durchgeführt, wobei die Mikro-Chevron-Strukturen durch die Bondung linienförmiger Glas-Frit-
Strukturen erzielt werden. Ermittelt werden mittlere Bruchzähigkeiten von KIC = 0,57 MPam
0,5. 
Aufbauend auf die Arbeit von Dresbach et al. [192] berichten Petzold et al. [198] unter einer 
weiteren Variation der Bondfläche (zusätzlich B* = 0,9) über Bruchzähigkeiten von 
KIC = 0,48 MPam
0,5. 
Bild 8-28 Vergleich der Bruchzähigkeiten KIC des Silizidbondens mit anderen Bondmethoden (a: [164], b: [198]) 
Ein umfangreicher Vergleich der erzielten Bruchzähigkeiten für das Silizidbonden ist mit direkt 
gebondeten Siliziumproben möglich (Vergleich verschiedene Bondmethoden). Aus der Literatur 
können diverse Veröffentlichungen entnommen werden. Einen besonders guten Vergleich stellen 
die Ergebnisse in [164] dar (Bild 8-28). Bagdahn [164] verwendet erstmals das Mikro-Chevron-
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Verfahren zur Charakterisierung von direkt gebondeten Siliziumwafern. Bei dieser Studie werden 
Bruchzähigkeiten von direkt gebondeten Siliziumwafern mit unterschiedlicher Ausgangsprä-
paration (hydrophil, hydrophob, hydrophil-thermisch oxidiert, plasmabehandelt) u.a. anhand von 
Mikro-Chevron-Tests untersucht. Die hydrophilen Siliziumdirektbondungen unterscheiden sich 
dabei in Bezug auf die nasschemische Reinigung, die Auslagerungstemperatur und die Dauer des 
Temperns. 
Aus dem Vergleich in Bild 8-28 können die erzielten Bruchzähigkeiten der Silizidbondungen (Ver-
suchsreihen SiPt35-selektiv und SiPt80-selektiv) in mittlere Festigkeitswerte zugeordnet werden. 
Wird der mittlere KIC-Wert der Versuchsreihe SiPt80-selektiv mit den Werten für Glas-Frit-Bondun-
gen verglichen, wird ein nahezu identischer KIC-Wert festgestellt. Durch weitere Optimierungs-
arbeiten, insbesondere durch den Einsatz einer thermisch geregelten Prozessführung, wird das 
Silizidbonden mittels Laserstrahlung ein Steigerungspotential hinsichtlich der mechanischen Fes-
tigkeit der Grenzfläche zeigen. 
8.4.3 Neue Berechnungsgrundlage zur Bestimmung der Grenzflächenfestigkeit 
Die Berechnungsgrundlage zur Ermittlung der Bruchzähigkeit KIC basiert in dieser Arbeit sowie in 
anderen Arbeiten ([192] und [198]) auf der Annahme isotroper Werkstoffeigenschaften unter 
Zugbelastung (Mode I), wobei ein ebener Verzerrungszustand (EVZ) vorausgesetzt wird und an 
der Rissfront nur der Spannungsintensitätsfaktor für Mode I, also KI betrachtet wird. Diese Vorge-
hensweise ist zwar in der Literatur gängig und erlaubt einen Vergleich der Bruchzähigkeiten von 
verschiedenen Bondmethoden, aber die Bruchmechanik von Grenzflächen ist weit komplizierter 
und kann nicht mit einem Risswachstum in Bulk-Materialien mit isotroper Werkstoffeigenschaften 
verglichen werden. So können z.B. durch die dynamischen Steifigkeitsänderungen an der Grenz-
fläche (hervorgerufen durch die thermische Behandlung und unabhängig ob mit oder ohne Zwi-
schenschicht) Singularitäten auftreten [199]. Tadepalli [200] berichtet, dass bei einer Mode I 
Belastung (Bild 7-1) auch Scherungen (Mode II) an der Grenzfläche auftreten werden und das 
Versagen der Grenzfläche auf mixed-mode Belastung beruhen wird. Demnach ist die Umrech-
nung der Energiefreisetzungsrate G in den Spannungsintensitätsfaktor K für Mode I unter der 
Annahme isotroper Werkstoffeigenschaften unter äußerer, reiner Zugbelastung kritisch zu be-
trachten. 
In aktuellen Untersuchungen wird auf die oben beschriebene Umrechnung verzichtet [201]-[204]. 
Zur Charakterisierung der Festigkeit einer Grenzfläche wird die Energiefreisetzungsrate GFEM in 
Abhängigkeit von der relativen Risslänge  betrachtet (Bild 11-35, Anhang 11.3) und die kritische 
Energiefreisetzungsrate GC() im Minimum für die relative Risslänge  (Bild 7-4) nach Gleichung 
8.3 berechnet. Wichtig dabei ist, dass bereits die berechnete (FE-Simulation) Energiefreisetzungs-
rate G die Summe der mixed-mode Belastung an der Rissfront darstellt (G = GI + GII). 
  2
FEM
maxFEM
minC F
F
GG 


  8.3 
 
Dresbach et al. [192] berechnen die Energiefreisetzungsrate G sowohl ohne als auch unter 
Berücksichtigung der Dicke der Glas-Frit-Beschichtung (d = 10 μm) und stellen nur einen minima-
len Unterschied fest, so dass sie die Zwischenschicht zur Berechnung der Energiefreisetzungsrate 
vernachlässigen [199]. Unter Einsatz von Platinbeschichtungen mit maximaler Dicke von 
dPt = 80 nm kann die Energiefreisetzungsrate G ebenfalls unter Vernachlässigung der Pt-Schicht-
dicke berechnet werden, da die Spannungsintensitäten an der Rissfront überwiegend durch die 
Bulkmaterialen bestimmt werden. Schneider et al. [202] berichten über das eutektische Bonden 
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im System Al-Ge. Die Siliziumwafer werden jeweils mit Al und Ge selektiv beschichtet und eutek-
tisch gebondet. Dabei wird die Breite der selektiven Beschichtungen (25, 50, 100 μm) variiert. 
Somit ergibt sich eine effektive Bondfläche von 33 % bzw. 50 %. Die effektiven kritischen Ener-
giefreisetzungsraten Gc (in der Veröffentlichung als GIC angegeben und E-Modul von AlGe einge-
setzt) werden zwischen 25 bis 35 J/m2 angegeben. Nötzold et al. [203], [204] berichten über die 
kritische Energiefreisetzungsrate von Glas-Frit-Bondungen. Dabei werden u.a. selektive Glas-Frit-
Bondungen zwischen zwei gleich dicken Siliziumproben in Abhängigkeit von der Temperatur 
charakterisiert. Bei 25°C werden GC-Werte von 7,56 J/m
2 ermittelt (E-Modul von Glas wird einge-
setzt). Tadepalli et al. [201] charakterisieren Cu-Cu-Bondungen (Siliziumproben mit Kupfer-
beschichtungen) und ermitteln Bondzähigkeiten von 2,5-3 J/m2 für selektive Bondungen. 
Tabelle 8-5 Bruchzähigkeiten KIC und Energiefreisetzungsraten G im Überblick 
In Tabelle 8-5 sind zu den bereits diskutierten Bruchzähigkeiten KIC der Silizidbondungen die 
berechneten kritischen Energiefreisetzungsraten dargestellt. 
 
 SiPt45HF SiPt35 - flächig SiPt35 - selektiv SiPt80 - flächig SiPt80 - selektiv 
 KIC, eff 
[MPam0,5] 
Gc 
[J/m2] 
KIC 
[MPam0,5] 
Gc 
[J/m2] 
KIC, eff 
[MPam0,5] 
Gc 
[J/m2] 
KIC 
[MPam0,5] 
Gc 
[J/m2] 
KIC, eff 
[MPam0,5] 
Gc 
[J/m2] 
Mittelwert 0,20 0,22 0,25 0,37 0,35 0,70 0,30 0,49 0,43 1,10 
St.abw. 0,05 0,11 0,08 0,17 0,10 0,37 0,03 0,11 0,12 0,60 
St.abw.[%] 25,29 50,31 32,23 47,41 28,97 52,62 11,28 23,10 27,90 54,38 
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9 Direktes Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrahlung 
Das Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrahlung beruht auf dem sog. Durchstrahlfügen, wo-
bei eines der Fügeteile für die eingesetzte Laserstrahlung transparent (Glas) und das andere 
absorbierend ist (Silizium). Die Laserstrahlung wird in der Grenzfläche durch Absorption in Wärme 
umgesetzt und die Kontaktstelle gezielt und selektiv erwärmt (Bild 9-1). Durch den Einsatz von 
Laserstrahlung in cw-modus können kontinuierliche, selektive Bondungen realisiert werden. 
Bild 9-1 Schematische Darstellung des Bondens von Silizium (5 x 5 mm2, d = 525 μm) und Glas (5 x 5 mm2, d = 500 μm) mit 
Laserstrahlung  
9.1 Prozessführung 
Der Einsatz von kontinuierlich emittierender Laserstrahlung ermöglicht folgende Prozessführun-
gen: 
 örtliche Leistungsmodulation 
 konstante Laserleistung 
 thermische Regelung. 
Der Einsatz von Scannern ermöglicht die örtliche Leistungsmodulation durch Geometriefunktio-
nen des Scanners wie die Wobble-Funktion (Bild 9-16). Durch die Überlagerung des Vorschubs 
mit Verfahrwegen wie z.B. Kreise können Bondungen realisiert und die Bondnahtbreite variiert 
werden. Eine ausführliche Beschreibung der Funktionsweise dieser Prozessführung und das Bon-
den von Kreisgeometrien ist bereits in [28] publiziert worden. Das Bonden von Silizium und Glas 
mit konstanter Laserleistung beruht darauf, dass während des Bondens unabhängig von der 
Wärmeentwicklung in der Grenzfläche stets die gleiche optische Energie entlang einer Kontur 
deponiert wird. Eine ausführliche Beschreibung dieser Prozessführung und die Charakterisierung 
der Bondergebnisse kann der Arbeit von Wild [79] entnommen werden. Allerdings kann das Bon-
den von komplizierten Geometrien auf kleinstem Raum mit großer thermischer Belastung für die 
Bauteile verbunden sein. Neben der generellen Erwärmung der Bauteile kann bei Prozessführun-
gen mit örtlicher Leistungsmodulation und mit konstanter Laserleistung durch den Wärmestau an 
der Fügefront zu Überhitzungen kommen. Diese führen zu Schmelznahtbildungen bis hin zu lo-
kalen Aufschmelzungen der Werkstoffe entlang der Bestrahlungskonturen, wenn eine kritische 
Temperatur überschritten wird (Bild 4-3 a). Beim Bonden komplizierter Geometrien muss die lo-
kale Temperatur der Fügezone aufrechterhalten und eine thermische Überhitzung an der Bond-
front vermieden werden. Durch den Einsatz der thermisch geregelten Prozesskontrolle (Einsatz 
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von pyrometrischen Sensorik) kann die Temperatur an der Fügegrenzfläche erfasst und geregelt 
werden (Bild 4-3 b). 
Für das Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrahlung wird in der vorliegenden Arbeit eine 
thermisch geregelte Prozessführung eingesetzt. Dabei wird eine kontinuierlich emittierende, 
diodengepumpte, fasergeführte Nd-YAG-Laserstrahlquelle der Wellenlänge  = 1064 nm verwen-
det. Die Laserstrahlung wird über eine Lichtleitfaser in einen Laserbearbeitungskopf eingekoppelt. 
Der Laserbearbeitungskopf besteht aus einer integrierten Beobachtungskamera (CCD-Kamera), 
einer pyrometrischen Sensorik und einem Spiegelsystem (Bild 9-2). Ein dichroitischer Spiegel lenkt 
dabei die Strahlung aus dem sichtbaren Spektrum auf eine CCD-Kamera um und ermöglicht die 
Positionierung der Laserstrahlung auf die Probenpaare sowie die direkte Beobachtung der Füge-
zone während des Bondens. Die pyrometrische Sensorik (Detektorfläche der Durchmesser 1 mm, 
einfarbig, Detektion im Bereich 1,2 - 2,6 μm) wird für die thermische Regelung des Bondprozesses 
eingesetzt. Die eingesetzten dichroitisch beschichteten Spiegel in Bild 9-2 (2. und 3. Umlenkspie-
gel) sind für die Wärmestrahlung durchlässig. Um den pyrometrischen Sensor vor der hohen In-
tensität der Laserstrahlung der Wellenlänge 1064 nm zu schützen, ist vor der Sensorik ein Filter 
(Sperrfilter für 1064 nm) installiert. Der Laserbearbeitungskopf ist in einem Drei-Achsen-Bewe-
gungssystem integriert. 
Bild 9-2 a) Laserbearbeitungskopf mit integrierter pyrometrischer Sensorik, b) schematische Darstellung des Strahlengangs im Bearbei-
tungskopf 
Während des Fügeprozesses werden die Messsignale der pyrometrischen Sensorik für eine Beur-
teilung der Temperaturentwicklung verwendet. Eine LabView®-basierte Software steuert die Laser-
strahlquelle und verarbeitet die Pyrometerwerte (Erfassung der Abweichung zwischen Soll- und 
Ist-Temperatur). Durch den Einsatz eines digitalen, software-basierten Regelkreises werden die 
aktuellen Pyrometersignale bewertet und die Laserleistung anhand der Regelparameter PID 
(proportionale, integrierende, differenzierende Verstärkung der Regelabweichung) online nach-
geregelt. Durch die Optimierung der Regelparameter wird gewährleistet, dass an der Fügefront 
während des Fügeprozesses kein Wärmestau und somit keine Überhitzung entsteht und die Tem-
peratur auf konstantem Niveau gehalten wird (Bild 4-3 b). Der Signalflussplan des geschlossenen 
Regelkreises mit Übertragungsverhalten der Systemkomponenten ist in Bild 11-36 (Anhang 11.4) 
dargestellt. Durch eine Leistungsrampe (integriert in die Software) wird zu Beginn jeder Kontur die 
Laserleistung innerhalb von maximal 450 μs auf den Sollwert gefahren, um den sog. Shutter-On-
Effekt mit Leistungspeaks zu vermeiden. Beim Bonden von geschlossenen Konturen wie z.B. 
  
a) b) 
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Kreisgeometrien kann durch die Leistungsrampe ein ungebondeter Bereich zur Beginn jeder Kon-
tur entstehen. Am Ende jeder Konturfahrt wird dieser Bereich mit der Laserstrahlung überlappt. 
Während des Bondens erfolgt die Regelung des Laserprozesses anhand von Pyrometersollwerten 
UP, die einer Soll-Temperatur entsprechen. Eine ausführliche Beschreibung des Aufbaus, der Funk-
tionsweise der thermisch geregelten Prozessführung und durchgeführten Optimierungsarbeiten 
zum Bonden sowie der Vergleich mit Bondergebnissen mit konstanter Laserleistung sind in [26], 
[52], [193]-[194] publiziert. Eine detaillierte Darstellung der Ergebnisse kann diesen Publikationen 
entnommen werden. 
Der wesentliche Vorteil der thermisch geregelten Prozessführung liegt in der Reproduzierbarkeit 
der Bondergebnisse. Durch den Einsatz der thermischen Regelung können innerhalb einer Ver-
suchsreihe (Parametersatz) individuelle, auf die Werkstoffe (z.B. Absorptionsvermögen) und den 
Oberflächenzustand (z.B. Partikelbelastung, Kontaminationen) bezogene Unterschiede bzw. Ab-
weichungen kompensiert werden. 
Die Laserleistung variiert während des Bondens, da sie nachgeregelt wird. Zu den Versuchsreihen 
wird die berechnete, mittlere Laserleistung angegeben, wobei sie aus mindestens 3 Probenpaaren 
ermittelt wird. In Abhängigkeit von der Geometrie (Einzelkonturen, engmaschige Konturen) kön-
nen durch die unterschiedliche globale Erwärmung der Probenpaare, für gleiche Pyrometersoll-
werte Up unterschiedliche mittlere Leistungswerte ermittelt werden. In der Regel ist die mittlere 
Laserleistung für einfache Konturen (Linien, Kreise) größer als für komplizierte Geometrien auf 
kleinem Raum. Zu jeder Versuchsreihe wird auch die Bondtemperatur angegeben. Bei diesen 
Temperaturen handelt es sich um zugeordnete Temperaturwerte TB (Bondtemperatur) nach der 
Kalibration des pyrometrischen Sensors mit einem schwarzen Strahler (Bild 11-37, Anhang 11.4). 
Beachtet werden sollte, dass durch die Fokussieroptik eine kreisförmige Fläche (Durchmesser 
500 μm) an der Grenzfläche 1 : 2 auf die Detektorfläche (Durchmesser 1000 μm) der pyrometri-
schen Sensorik abgebildet wird. Beim Bonden mit Laserstrahlung wird ein Laserstrahl mit einem 
Durchmesser von ca. D = 200 μm verwendet, so dass die Fläche der erfassten Wärmestrahlung an 
der Grenzfläche größer ist als die Fläche der Laserstrahlung. Somit handelt es sich bei den ausge-
werteten Pyrometersignalen um integrierte Spannungswerte.  
Die angegebene Bondtemperatur TB für die jeweiligen Versuchsreihen sind niedriger als die ei-
gentliche Temperatur beim Bonden. Erfahrungsgemäß werden z.B. beim Bonden von einfachen 
Kreisgeometrien Schmelznähte und Risse an der Grenzfläche für ein Pyrometersollwert von ca. 
Up = 1,9 V beobachtet. Dieser Pyrometersollwert entspricht einer zugeordneten Temperatur von 
ca. TB = 410°C (Bild 11-37, Anhang 11.4). Bezugnehmend auf die Untersuchung von Elwenspoek 
und Jansen [100] (Kapitel 5.4) liegt das obere Temperaturlimit zum Bonden bei ca. T = 450°C (Bild 
5-5). Entsprechend kann der Pyrometersollwert von Up = 1,9 V einer tatsächlichen Temperatur von 
ca. 450°C bis 500°C an der Grenzfläche zugeordnet werden. Bei der Auswertung der Versuchs-
ergebnisse wird in den nachfolgenden Kapiteln generell die zugeordnete Temperatur TB (Bond-
temperatur) angegeben. 
9.2 Nasschemische Präparation und Handhabung der Proben 
Sämtliche Untersuchungen basieren auf Chip-Scale-Bondungen. Dabei werden Silizium- und 
Glaswafer auf die entsprechenden Probengrößen (meistens 5 x 5 mm2) gesägt. Vor dem Sägen 
werden die Wafer einseitig auf ein blue tape (Folie) geklebt und die freie Waferoberfläche mit 
Schutzlack behandelt. Die Erfahrung zeigt, dass Splitter (aus dem Sägeprozess) von der Proben-
oberfläche durch nasschemische Reinigung leichter entfernt werden können. Die zersägten Pro-
ben werden je nach Kontaminationsbelastung der Oberfläche (dicker/dünner Schutzlack, Qualität 
der Sägung/Splitter) entweder durch eine Piranha-Lösung (30 % H2O2 : 95 - 97 % H2SO4, 1 : 1 
 
 
 
Direktes Bonden von Silizium und
Glas mit Laserstrahlung 
 
 
73
bis 3, exotherm, ca. 120°C, 5 min) oder in kochendem Aceton und Propanol für jeweils 10 min 
gereinigt, um die groben organischen Kontaminationen und die Splitter zu entfernen. Dabei sind 
die kleinen Proben in sog. Badhalterungen (Kassetten aus PTFE) platziert, in denen sie ohne 
jeglichen Kontakt zueinander und mit genügend Raum zur Flüssigkeitszirkulation gereinigt 
werden können (Bild 9-3). Nach jedem Reinigungsschritt werden die Proben gründlich mit DI-
Wasser (deionisiertem Wasser) gespült. 
Bild 9-3 Badhalterung für die RCA-Reinigung 
Für die RCA-Reinigung wird Salzsäure (HCl, 37 %, rauchend), Ammoniumhydroxid (NH4OH, 28 -
30 %), Wasserstoffperoxid (H2O2, 30 %) und DI-Wasser (Leitwert ca. 18 MOhmcm, TOC < 1 -
5 ppb, Teilchenfilter 0,2 μm) verwendet. Die Mischverhältnisse der verwendeten RCA-Reinigung 
sind in Tabelle 9-1 dargestellt. Die Reinigung erfolgt manuell in Laborbechern aus Duran. Die Pro-
ben werden zwischen den einzelnen RCA-Schritten gründlich mit DI-Wasser gereinigt. 
Tabelle 9-1 RCA-Reinigung 
Nach der Reinigung werden die Proben bis zu ihrem Einsatz in DI-Wasser aufbewahrt. In den 
meisten Fällen werden die Proben wegen der manuellen Handhabung und den nacheinander 
folgenden Bondversuchen innerhalb von 2 - 6 Stunden eingesetzt, wobei immer nur je eine Glas- 
und Siliziumprobe mit hoch reinem Stickstoff unmittelbar vor dem jeweiligen Fügeversuch trocken 
geblasen wird. Kontaktwinkelmessungen ergeben einen mittleren Kontaktwinkel von ca. q = 11° 
für Siliziumproben nach einer RCA-Reinigung (Anhang 11.4, Beschreibung und Bild 11-38). Das 
Trockenblasen und Aufeinanderpositionieren der Proben erfolgt unter einer Flowbox unter Rein-
raumbedingungen (ISO-Klasse 5 nach DIN EN ISO 14644-1:1999). Wegen der zu kleinen 
Dimensionen der Proben (5 x 5 mm2 bis 10 x 10 mm2) kann nach der Aufeinanderpositionierung 
keine punktuelle Prebondung (z.B. mit einer Pinzette) ausgelöst werden. Hinzu kommt, dass diese 
Vorgehensweise mit Kontaminationen der Glasoberfläche verbunden ist und während des Bon-
dens Defekte an der Grenzfläche Silizium/Glas verursacht. Eine Möglichkeit, die Prebondung aus-
zulösen liegt darin, die Proben seitlich aufeinander zu schieben, um die Bildung eines Luftpolsters 
zu verhindern. Allerdings ist auch diese Vorgehensweise wegen der manuellen Handhabung meis-
tens mit Kontaminationen oder Oberflächenbeschädigungen verbunden. Darüber hinaus haften 
die Proben bereits vorher aneinander, bevor sie vollflächig aufeinander liegen (Bild 11-39, Anhang 
 Zusammensetzung 
 
Mischverhältnis 
[Volumenanteilen] 
Temperatur 
[°C] 
Dauer 
[min] 
SC 1 NH4OH + H2O2 + DI-H2O 1 : 1 : 5 75 - 85 10 
SC 2 HCl + H2O2 + DI-H2O 1 : 1 : 6 75 - 85 10 
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11.4). Zur Erzielung einer Prebondung werden die Proben deshalb in einer Anpressvorrichtung 
aufeinander gepresst (Bild 11-10, Anhang 11.4). 
9.3 Untersuchung der Mikrostruktur und Bestimmung der Fügemechanismen 
Für das Wafer-Level-Packaging von Silizium mit Glas hat sich industriell das anodische Bonden 
durchgesetzt. Der Fügemechanismus des anodischen Bondens weicht von direkt gebondeten 
Silizium-Glas-Bondungen ab. Während bei direkt gebondeten Paaren nur die thermo-chemischen 
Prozesse bestimmend sind, sind beim anodischen Bonden ebenso elektrostatische Prozesse rele-
vant. Beim anodischen Bonden wird zunächst durch die Erhöhung der Temperatur eine 
Steigerung der Mobilität der Ionen wie z.B. Na+, K+, Ca2+ im Glas erzielt. Durch das anschließende 
Anlegen einer Gleichspannung wird für die Diffusion dieser Ionen aus dem Grenzflächenbereich 
gesorgt und zusätzlich eine gegensätzliche Raumladungszone an der Grenzfläche Silizium/Glas 
geschaffen. Die gegensätzlichen Raumladungszonen (elektrostatischen Kräfte) bewirken eine Ver-
größerung der Anziehungskräfte an der Grenzfläche. Nitzsche et al. [205] und Schmidt et al. 
[206] stellen fest, dass durch die Wanderung der Na+-Ionen in Abhängigkeit von der Zeit (bei 
T = 210°C und elektrische Spannung von UAB = 250 V) im Glas eine Verarmungsschicht an 
Kationen entsteht. So beträgt z.B. die Tiefe der Verarmungsschicht an Na+-Ionen nach 40 Minuten 
ca. 500 nm. Somit erfolgt die Bondung zwischen Silizium und Glas in der sog. Ionen-Verarmungs-
zone, so dass die Grenzfläche letztendlich einer Si/SiO2/-Grenzfläche gleicht, wobei beachtet wer-
den sollte, dass Silizium hydrophil ist und somit eine SiO2/SiO2-Grenzfläche vorliegt. Im Gegensatz 
dazu werden beim direkten Bonden von Silizium und Glas die Ionen Na+, K+, Ca2+, etc. an der 
Grenzfläche vorhanden sein. Diese können beim direkten Bonden von Silizium und Glas die Bond-
festigkeit schwächen. Wie in Kapitel 5.4 detailliert beschrieben, können Min et al. [101] nach 50 
Stunden Tempern Natriumoxide an der Grenzfläche zwischen Silizium und Glas feststellen, die 
eine Schwächung der direkt gebondeten Probenpaare auslösen. Beim Bonden von Silizium und 
Glas mit Laserstrahlung wird die Grenzfläche (eine Flächeneinheit) der beiden Werkstoffe inner-
halb von Bruchteilen von Sekunden abgetastet. Die Wahrscheinlichkeit, dass während dieser Zeit 
Na+-Ionen an die Grenzfläche wandern ist sehr gering. Beim Bonden mit Laserstrahlung stellt sich 
vielmehr die Frage, inwieweit und in welcher Reihenfolge die Fügemechanismen ablaufen werden 
und wie sehr sie wegen der sehr kurzen Temperzeiten ausgeprägt sein werden [207]. Zielsetzung 
der nachfolgenden Untersuchungen ist die Klärung der Grenzflächenphänomene beim direkten 
Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrahlung. 
Zur Charakterisierung der Mikrostruktur wird eine vergleichende Untersuchung durchgeführt. 
Dabei wird Silizium und Glas mit Laserstrahlung auf Chip-Scale sowie mit konventionellen Ofen-
verfahren flächig auf Wafer-Level gebondet (Referenz-Bondungen). Für beide Verfahren werden 
die gleichen Silizium- (d = (525  5) μm, (100)-Orientierung, p-Typ, 0,01 - 0,05 Ohmcm, 
Ra < 1 nm, ttv max 3 μm, dsp) und Glaswafer (d = (500  20) μm, Borofloat® 33, Ra < 1,5 nm, 
ttv < 15 μm) verwendet. Die konventionellen, flächigen Bondungen werden (6-Zoll Silizium- und 
Glaswafer) unter Stickstoffatmosphäre für 6 Stunden bei T = 400°C realisiert. Vor der Prebondung 
werden die Glaswafer zusätzlich poliert, um die ttv-Werte der Waferpaare anpassen zu können. 
Nach der Bondung wird das Waferpaar auf 5 x 5 mm2 vereinzelt. Die Bondungen mit Laserstrah-
lung werden an Probenpaaren der Größe 5 x 5 mm2 für REM-Untersuchungen bzw. 10 x 10 mm2 
für TEM-Untersuchungen durchgeführt. Dabei werden mäanderförmige Bondungen mit einem 
Abstand von 500 μm (Bild 9-4) bzw. 750 μm zueinander realisiert. Die mittlere Ausgangs-
Laserleistung beträgt PA = 22 W. Diese Laserleistung entspricht einer Temperatur von ca. 
TB = 320°C. Dabei wird mit einer Abtastgeschwindigkeit von v = 1,67 mm/s und einem Anpress-
druck von pA = 7,8 MPa gearbeitet. Unter Berücksichtigung der Reflexion der durchstrahlten 
Werkstoffe (Anpressplatte aus HOQ 310, Borofloat® 33) beträgt die mittlere Laserleistung an der 
Grenzfläche PG = 17,2 W. Unter Berücksichtigung des Absorptionsvermögens der Siliziumprobe 
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von 54,7 % bei  = 1064 nm steht eine mittlere Laserleistung von PSiGl = 9,4 W zur Aktivierung 
der thermo-chemischen Prozesse für das Bonden zur Verfügung (Anhang 11.4, Berechnung und 
Bild 11-40 bis Bild 11-42). Die erzielten Bondnähte können unter einem Stereo-Mikroskop mit 
koaxialer Beleuchtung visualisiert werden (Bild 9-4). Durch die unterschiedliche Brechung der 
sichtbaren Strahlung an der Grenzfläche zwischen gebondeten und ungebondeten Bereichen 
können die Bondungen visualisiert werden (sog. Lichtstreu-Verfahren). Das Verfahren eignet sich 
bedingt zur Bestimmung der Bondnahtbreite. Zur genauen Erfassung der Nahtbreite sind mehrere 
Messungen unter unterschiedlichen Positionen der Bondnähte mittels Mikroskopie erforderlich. 
Mit dem Lichtstreu-Verfahren wird für das Probenpaar aus Bild 9-4 eine mittlere Bondnahtbreite 
von bnaht = 128 μm ermittelt, wobei sie zwischen 116-145 μm variiert. Eine genauere Bestimmung 
der Bondnahtbreite ist mit REM möglich. Dabei wird nach der Probenpräparation für REM, die 
Grenzfläche bzw. die Siliziumprobe an der Grenzfläche mit KOH geätzt (ungebondetes Silizium 
wird weggeätzt). Mit REM wird eine Bondnahtbreite von bnaht = 157 μm ermittelt (Bild 9-5). 
Bild 9-4 Mäanderförmige Bondung zwischen Silizium und Glas mit Laserstrahlung (Lichtstreu-Verfahren) 
Bild 9-5 Visualisierte Bondung zwischen Silizium und Glas nach einer KOH-Ätzung (REM, Ätzung: 15 % KOH, 50°C, 15-30 min) 
Mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) können z.B. die Struktur, die Morpholo-
gie und Defekte wie Risse an der Bondgrenzfläche im Nanometerbereich untersucht werden. 
Nach der TEM-Untersuchung der Grenzfläche sind morphologisch keine Unterschiede zwischen 
einer Bondung mit Laserstrahlung und einer konventionellen, flächigen Bondung an der Grenzflä-
che zwischen Silizium und Glas festzustellen (Bild 9-6). Bei keinem der untersuchten Probenpaare 
können Risse oder Delaminationen nachgewiesen werden. 
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Bild 9-6  
Grenzfläche zwi-
schen Silizium und 
Glas (TEM) 
a) nach Laserbon-
dung  
TB = 320°C 
PSiGl = 9,4 W, 
v = 1,67 mm/s, 
pA = 7,8 MPa 
b) nach 
konventioneller, 
flächiger Bondung  
T = 400°C 
Temperzeit 6 h 
N2-Atmosphäre 
 
 
a) 
 
b)  
 
Die Grenzfläche bzw. die Zusammensetzung der Grenzfläche zwischen Silizium und Glas wird mit 
Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) charakterisiert. Bei einer EELS-Untersuchung wird 
der Energieverlust der inelastisch gestreuten Elektronen an der Grenzfläche charakterisiert. Dieser 
ist für jede Atomsorte charakteristisch. Transmittierte Elektronen bei einer TEM-Untersuchung 
werden nach ihrer kinetischen Energie aufgetrennt. Durch einen Detektor wird der Energieverlust 
zwischen den eingestrahlten und transmittierten Elektronen berechnet. Bei der Auswahl eines 
geeigneten Elements bzw. einer geeigneten Atomsorte für das jeweilige Fügesystem kann die 
charakteristische Energieverlustkante berechnet werden. Für das System Silizium/Glas ist die 
Untersuchung der L-Schale von Silizium (SiL2,3) sowohl in der Siliziumprobe als auch in der Glas-
probe (SiO2) geeignet. Zur Durchführung einer EELS-Untersuchung werden entlang der Grenz-
fläche von Silizium und Glas Linescans (20 Punktmessungen entlang einer Linie) durchgeführt. 
Untersucht werden die gleichen Probenpaare wie bei der TEM-Untersuchung. In Bild 9-7 a, b sind 
die 3D-Darstellungen der 20 Einzelspektren (Linescans) der Elektronenverlustenergien über der 
Intensität dargestellt. Die charakteristischen Verläufe der Energieverlustkanten für SiL2,3 in Silizium 
und in SiO2 sind in Bild 9-7 gekennzeichnet. Durch die unterschiedliche inelastische Streuung wird 
die Grenzfläche identifiziert und den einzelnen Spektren zugeordnet. 
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Bild 9-7 Ergebnisse der Linescans (20 Einzelspektren) der Grenzfläche zwischen Silizium und Glas nach einer EELS-Untersuchung,  
a) 3-D Darstellung der Grenzflächenzone nach einer Laserbondung, b) 3-D Darstellung der Grenzflächenzone nach einer konventionel-
len, flächigen Bondung, c) 2-D Darstellung der Grenzflächenspektren nach einer Laserbondung, d) 2-D Darstellung der Grenzflächen-
spektren nach einer konventionellen, flächigen Bondung 
In Bild 9-7 c, d sind die Einzelspektren der Grenzflächenzone zweidimensional dargestellt. Dabei 
stellt die Spektrallinie S12 für die selektiven Bondungen mit Laserstrahlung und S14 für die kon-
ventionellen, flächigen Bondungen die Grenzfläche dar. An der Grenzfläche der beiden Werk-
stoffe müssen sich die Energieverlustkanten von SiL2,3 für Silizium und Glas überlappen bzw. 
addieren. Durch eine gewichtete Aufsummierung z.B. der beiden äußeren Spektrallinien für 
Silizium (S14 für Laserbondung bzw. S16 für flächige, konventionelle Bondung) und für Glas (S10 
für Laserbondung bzw. S12 für flächige, konventionelle Bondung) kann mathematisch der Verlauf 
der Energieverluste für die Grenzfläche berechnet werden, welche die charakteristischen SiL2,3-
Kanten der beiden Werkstoffe beinhalten. Werden die berechneten Verläufe in den 2D-
Darstellungen mit aufgeführt, ist deutlich zu erkennen, dass die gemessenen Energieverlustwerte 
(S12 und S14) einen identischen Verlauf mit den berechneten zeigen. Werden nun die Energie-
verluste der beiden unterschiedlichen Bondungen miteinander verglichen, ist ein nahezu identi-
scher Verlauf für beide Bondmethoden zu erkennen. Die EELS-Ergebnisse zeigen, dass im Ver-
gleich zu der konventionell gebondeten Referenzprobe kein signifikanter Unterschied für Bondun-
gen mit Laserstrahlung zu erkennen ist und eine identische chemische Zusammensetzung der 
Grenzfläche angenommen werden kann. 
a) b) 
c) d) 
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Die Verteilung der Elemente bzw. die Diffusionsprozesse in der Grenzflächenzone von einigen 
Mikrometern kann durch die Flugzeit-Sekundärionen-Massenspektrometrie (TOF-SIMS) analysiert 
werden. Grundsätzlich wird eine TOF-SIMS Untersuchung zur Analyse von Oberflächenzusam-
mensetzungen eingesetzt. Dabei können Elemente, deren Isotope und die molekulare Zusammen-
setzung (Cluster-Ionen) bestimmt werden. Im Vergleich zu EELS (Nachweisempfindlichkeit hängt 
sehr stark von der chemischen Zusammensetzung der Matrix und der Probendicke ab) weist TOF-
SIMS eine extrem große Nachweisempfindlichkeit in ppm (Teile pro Million) auf. Um eine TOF-
SIMS Analyse an den gebondeten Probenpaaren durchführen zu können, ist eine aufwendige 
Rückdünnung eines der Fügepartner erforderlich, um die Grenzfläche für die Untersuchungen frei 
zu legen. Unter Nutzung eines Mikrofräsgerätes (Rückdünnen der Siliziumproben bis zu einer 
Dicke von d = 5 - 10 μm) wird die Fügegrenzfläche für die Untersuchungen präpariert. Nach der 
Präparation erfolgt die TOF-SIMS-Untersuchung. Analysiert werden die Verteilungen der Elemente 
Si29 (Atommasse 28,98), B10 (11,01), O (15,99), Na (22,99), Al (26,98), K (38,96), Li (7,02) sowie 
OH (17,00) in Abhängigkeit von der Sputtertiefe (Tiefenprofil). Für die TOF-SIMS-Untersuchungen 
werden Probenpaare eingesetzt, welche die gleichen Eigenschaften und Bondparameter aufwei-
sen wie bei den TEM- und EELS-Untersuchungen. Die Parameter für die TOF-SIMS-Messungen 
sind im Anhang 11.4 dargestellt. Bei den Messungen wird zwischen positiver und negativer Polari-
tät unterschieden. Darüber hinaus werden an polierten, ungebondeten Silizium- und Glasproben 
Messungen durchgeführt. Diese Messungen stellen die Oberflächenzusammensetzung der Aus-
gangswerkstoffe dar und werden als Kontrollprobe bei der Auswertung der Tiefenprofile der bei-
den Bondmethoden verwendet (Bild 11-43 und Bild 11-44, Anhang 11.4). Beachtet werden sollte, 
dass die Tiefenprofile der beiden Kontrollproben über der Zeit aufgetragen sind. Da es sich um 
unbehandelte Ausgangsmaterialien handelt, ist eine Tiefenprofilierung über die Sputterrate nicht 
erforderlich. Die Zusammensetzung ändert sich mit der Tiefe nicht. 
An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass ein direkter, quantitativer Vergleich der Intensitäten 
der jeweiligen Messungen - auch wenn die Versuchsbedingungen gleich sind - verfahrensbedingt 
nicht möglich ist. Die gemessene Gesamtintensität alle ionisierten Teilchen hängt vom Anregungs-
strom der Primärstrahlquelle ab. Allerdings ändert sich über die Zeit die Intensität der Primärstrah-
lung im Betrieb. Hinzu kommt, dass in Abhängigkeit von der Geometrie (selektive/flächige Bon-
dung) die Extraktion der ionisierten, zerstäubten Teilchen unterschiedlich ist und somit unter-
schiedliche Intensitäten gemessen werden. 
In Bild 9-8 sind die Tiefenprofile einer Bondung mit Laserstrahlung und einer konventionellen Bon-
dung in Abhängigkeit von der Sputtertiefe für eine positive Polarität dargestellt. Beachtet werden 
sollte, dass vom Silizium ins Glas gesputtert wird, so dass die Tiefe null die Sekundärionen im 
Silizium und die Tiefe 4500 nm die Sekundärionen im Glas darstellt. Unabhängig vom Werkstoff 
zeigt der Intensitätsverlauf von Si4+-Ionen für beide Bondmethoden einen nahezu ähnlichen Ver-
lauf. Für beide Bondmethoden wird ab einer Sputtertiefe von ca. 3500 nm eine konstante 
Elementverteilung bzw. eine unveränderte Ionenintensität im Glas nachgewiesen. Diese Tiefe stellt 
das Ende der Reaktionszone im Glas dar. Im Vergleich zu der Glaskontrollprobe (Bild 11-43 b, 
Anhang 11.4) kann eine Verschiebung der Intensitäten der Na+-Ionen nachgewiesen werden. Die 
Intensität der K+-Ionen in der Referenz-Bondung (Bild 9-8 b) ist im Vergleich zu der Glaskontroll-
probe ebenso größer. Auffällig ist eine sog. Anreicherungszone der Glasbestandteile in der Grenz-
flächenzone der konventionellen Referenzbondung für Tiefen zwischen 3000 -3500 nm im Glas. 
In diesem Bereich treten Intensitätsmaxima für einige Ionen auf. Im Vergleich zu dem Tiefenprofil 
der Bondung mit Laserstrahlung können durch eine lineare Auftragung die Intensitätsmaxima in 
der konventionellen Bondung besser dargestellt werden (Bild 11-45, Anhang 11.4). Die Ursache 
für diese Intensitätsmaxima liegt vermutlich in der langen, flächigen Temperzeit von sechs Stun-
den. Innerhalb dieses Zeitraums ist eine Wanderung der Glasbestandteile in die Grenzfläche zum 
Silizium zu beobachten. 
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Bild 9-8 Tiefenprofil der Elementverteilung an der Grenzfläche zwischen Silizium und Glas (positive Polarität, TOF-SIMS), a) nach 
Laserbondung, b) nach konventioneller, flächiger Bondung 
Grundsätzlich wird für beide Bondmethoden eine identische, thermisch-bedingte Grenzflächen-
zusammensetzung nachgewiesen. Der Verlauf der Tiefenprofile zeigt unabhängig von der Inten-
sität der Ionen einen nahezu identischen Verlauf. Für beide Bondmethoden existiert eine ca. 
1000 nm Breite Zone (Tiefenbereich 750 - 1750 nm) in der die Ionen Na+, K+, Li+, Al3+ und B3+ 
nahezu nicht vorkommen sondern nur Silizium nachgewiesen wird (s. insbesondere Bild 11-45, 
Anhang 11.4). Dieser Tiefenbereich stellt die eigentliche Fügezone (SiO2/SiO2-Grenzfläche) der bei-
den Werkstoffe dar. Im Anschluss an diesen Tiefenbereich wird allerdings ein Anstieg der Intensi-
täten von Al3+, Na+ und K+ im Silizium (zwischen 0 - 1250 nm) nachgewiesen. Die Wahrscheinlich-
keit einer Wanderung dieser Ionen ins Silizium während des Bondprozesses kann nicht ausge-
schlossen werden, sollte aber kritisch betrachtet werden. Der Nachweis dieser Ionen im Silizium 
muss nicht durch den Bondprozess verursacht sein, da sie im Widerspruch zu der experimentell 
nachgewiesenen Bondzone (Tiefenbereich 750 - 1750 nm) frei von alkali- und Al3+-Ionen steht. 
Diese Annahme (kein Diffusionsprozess ins Silizium) und das Vorliegen einer SiO2/SiO2-Grenzflä-
che werden aus zwei Gründen bestätigt: 
 
a) 
 
b) 
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 Die Proben werden in speziellen Badhalterungen (Bild 9-3) platziert und in Glasbechern 
aus Duran manuell mit RCA gereinigt. Trotz der gründlichen, manuellen Abspülung nach 
jedem RCA-Schritt können Restbestände an Ionen an den Probenoberflächen nicht ausge-
schlossen werden (Kapitel 5.1). Darüber hinaus werden die Proben nach der RCA-Reini-
gung bis zu ihrem Einsatz in DI-Wasser aufbewahrt, wobei bis zu sechs Stunden vergehen 
können bis alle Proben nacheinander gebondet werden. DI-Wasser kann Verunreinigun-
gen an Alkali-Ionen aufweisen. Diese Ionen können sich an der Si-Oberfläche festsetzen 
und beim Bonden ins Silizium diffundieren. Hinzu kommt, dass durch die manuelle Einzel-
handhabung der Proben der Mensch als eine Hauptkontaminationsquelle für Alkali-Ionen 
angesehen werden sollte (Haut und Atemluft sind Quellen für Alkalisalze [208]). Durch die 
sehr große Nachweisempfindlichkeit von TOF-SIMS können solche kleinen Intensitäten an 
Ionen nachgewiesen werden. 
 Eine weitere Begründung liegt in der Auslaugung der Glasoberfläche an Glasbestandteilen 
nach einer RCA-Reinigung. Cheng et al. [209] stellen fest, dass durch eine RCA-Reinigung 
bis zu Tiefen von 50 nm der Glasoberfläche (hier Corning 7059, alkalifrei) Glasbestandteile 
wie Al und B ausgelaugt werden können. Scholze et al. [210] berichten, dass durch einen 
Säureangriff (Tabelle 9-1, SC 2) Alkaliionen proportional zur Wurzel der Zeit in Lösung ge-
hen (Kalk-Natron-Glas). Die Autoren stellen fest, dass an der Grenzfläche zu der sauren 
Lösung eine Verarmungszone von z.B. Natrium existiert. Dieser Zone folgt eine Über-
gangszone mit steilem Konzentrationsanstieg bis die Zusammensetzung des Glases er-
reicht wird (Bild 9-9). Wenn die Tiefenprofile der Probenpaare aus Bild 9-8 mit dem Kon-
zentrationsverlauf von Natrium in Bild 9-9 qualitativ verglichen werden, kann ein ähnliches 
Konzentrationsprofil für die Na+-Ionen nachgewiesen werden. Die nasschemische RCA-
Reinigung hat einen entscheidenden Einfluss auf die Oberflächenzusammensetzung des 
Glases vor dem Bonden, so dass die Grenzfläche zwischen Silizium und Glas vor und wäh-
rend des Bondens aus Silizium mit natürlicher Oxidschicht und einer SiO2-Grenzfläche 
(Glas) besteht. Eine thermisch bedingte Diffusion von Al3+, Na+ und K+ ins Silizium kann 
daher ausgeschlossen werden. 
Bild 9-9 Konzentrationsprofil von Na2O in einer HCl-Lösung bei T = 60°C nach [210] (Na2O-CaO-SiO2-Glas) 
Der Vergleich der Tiefenprofile der beiden Bondmethoden für eine negative Polarität bringt keine 
ergänzenden Informationen. Ein Vergleich dieser Profile ist im Bild 11-46, Anhang 11.4 darge-
stellt. Erschwert wird ein Vergleich insbesondere dadurch, dass die gewünschten Informationen 
über die Verläufe von O2--Ionen, OH--Ionen nicht aussagekräftig sind, da Sauerstoff, Hydroxid und 
Fluor wegen der sehr großen Empfindlichkeit des Messverfahrens nahezu immer nachgewiesen 
werden (Einfluss der Umgebungsbedingungen). 
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9.4 Mechanische Charakterisierung der Bondungen 
Die Untersuchung der Bruchfestigkeit anhand von Zugversuchen ist wegen der einfachen und 
direkten Verwendung ein häufig eingesetztes Verfahren. Anhand von Zugversuchen kann die 
Widerstandsfähigkeit der gebondeten Probenpaare als Bauteil gegenüber äußeren Belastungen 
charakterisiert werden (Kapitel 7). Die Widerstandsfähigkeit ist nicht nur durch die eigentliche 
Fügeverbindung zwischen den Fügepartnern bestimmt, sondern auch durch die Anwesenheit von 
Bauteil und front-end-processing bedingten Rissen, Kavitäten, Blasen etc. Nachteilig erweisen sich 
beim Zugversuch die weite Streuung der gemessenen Bruchkräfte, die wegen der spröden Natur 
der Werkstoffe nicht ausgeschlossen werden können. 
Zur Charakterisierung der Zugfestigkeit von Bondungen zwischen Silizium und Glas mit Laser-
strahlung sind bereits im Vorfeld der vorliegenden Arbeit einige detaillierte Studien durchgeführt 
worden [53]. Dabei ist nicht nur die Bruchfestigkeit zwischen direkt gebondeten Silizium/Glas-
Paaren sondern auch die Festigkeit von Bondungen unter Einsatz von thermisch oxidierten 
Siliziumproben (Dicke Oxidschicht d = 500 nm) und unter Einsatz von Siliziumnitrid (Dicke Si3N4-
Schicht d = 50 nm) als Zwischenschicht charakterisiert worden (Zugversuche und Blister-Tests). Die 
Ergebnisse der Untersuchung der Bruchfestigkeit anhand von Blister-Tests werden in Kapitel 9.5.2 
diskutiert. Eine detaillierte Darstellung der Zugversuche kann der genannten Publikation entnom-
men werden. Zur Charakterisierung der Zugfestigkeit bei den damaligen Untersuchungen ist die 
axialsymmetrische Anbringung der Probenpaare auf die Zugstempel manuell unter Nutzung von 
Fixierblechen vor dem Kleben durchgeführt worden. Als Klebstoff ist Zwei-Komponenten-Epoxid-
harz verwendet worden, das wegen seines zähflüssigen Fließverhaltens und ungünstiger Handha-
bung die Fixiergenauigkeit erschwert. 
Bild 9-10 Zugstempel 
Aufbauend auf diesen Studien und zur Minimierung der Fehlerquellen durch manuelle Handha-
bung werden in dieser Arbeit optimierte Zugstempel verwendet. Die Klebfläche der Stempel (hier 
Durchmesser 4,5 mm) muss kleiner sein als die Fläche der Probenpaare (5x 5 mm2), um sowohl 
das Fließen des überschüssigen Klebstoffes (aktuell Sekundenkleber) in die Grenzfläche der Pro-
benpaare als auch die Belastung der Kanten (die Kanten sind durch den Sägeprozess beschädigt 
und können Risse und Kavitäten enthalten) während der Zugversuche auszuschließen (Bild 9-10). 
Durch die Verwendung dieser Stempel wird eine Charakterisierung der Zugfestigkeit von Bondflä-
chen bis zu einem Durchmesser von 4,5 mm gewährleistet. Die reproduzierbare und axialsym-
metrische Fixierung der einzelnen Probenpaare auf die Zugstempel erfolgt anhand von optimier-
ten Fixierhilfen (Bild 11-47, Anhang 11.4). 
9.4.1 Zugfestigkeit und Bondstrategie 
Das Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrahlung erlaubt eine flexible Gestaltung der Bond-
geometrien. Bei flächigen Bondungen mit selektiver Strahlführung können die ungebondeten, 
benachbarten Grenzflächenbereiche durch die WEZ der Laserstrahlung modifiziert werden (Ver-
lust der hydrophilen Eigenschaften durch Verdampfung des adsorbierten Wassers). Hinzu kommt, 
dass im Vergleich zum hydrophilen Bonden zweier Siliziumwafer, beim Bonden von Silizium und 
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Glas eine verstärkte Wanderung (Diffusion) des Restwassers (Gleichung 5.5) zum Waferrand zu 
erwarten ist [14]. Da unter Einsatz von Laserstrahlung das Verhältnis von gebondeter Fläche 
gegenüber ungebondeter hydrophiler Oberfläche sehr klein ist, wird angenommen, dass das Rest-
wasser nur innerhalb der WEZ wandert, während beim flächigen Bonden mit konventionellen 
Bondmethoden eine Diffusion bis zum Waferrand und Verdampfung möglich ist. Wild [79] führt 
unter Einsatz des Prozesses mit konstanter Laserleistung eine Studie durch, um u.a. den örtlichen 
Verlauf der Temperatur während des selektiven Bondens mit Laserstrahlung aufzuzeichnen. Dabei 
werden auf Siliziumproben (5 x 5 mm2) vor dem Bonden drei Thermoelemente (in einer Reihe) 
installiert. Gradlinige Bahnen parallel zu der Reihe der Thermoelemente werden gebondet. An 
dieser Stelle werden - um einen Vergleich mit dem Prozess der thermischen Regelung gewährleis-
ten zu können - nur die Daten des ersten Thermoelementes berücksichtigt. Für einen Strahldurch-
messer D = 300 μm werden bei einem Abstand von 300 μm zu den Thermoelementen, Spitzen-
temperaturen von ca. T = 150°C (P = 13,2 W, v 1,67 mm/s) bzw. ca. 250 C (P = 23,3 W, 
v = 3,33 mm/s) gemessen. Wild [79] berichtet, dass die Maximaltemperaturen unabhängig von 
der Abtastgeschwindigkeit miteinander verglichen werden können. Bei dieser Studie wird eine 
PTFE-Grundplatte verwendet, die durch ihre geringe Wärmeleitfähigkeit für einen langsamen, 
exponentiellen Temperaturabfall sorgt. Ausgehend von den ermittelten Temperaturen (150 -
 250°C) stellt sich die Frage, ob nach einer Linienbondung mit Laserstrahlung die hydrophile 
Oberfläche der benachbarten, ungebondeten Flächen weiterhin intakt ist. Der Oberflächenzu-
stand dieser Bereiche kann derart beeinflusst werden, dass bei einer engmaschigen Bondung (z.B. 
flächige Bondung mit selektiver Laserstrahlung) schwache Bondungen in diesen Bereichen entste-
hen und die Festigkeit verringert ist bzw. gar nicht mehr gebondet werden kann. Durch die 
Verdampfung des adsorbierten Wassers kann die hydrophile Oberfläche zerstört werden. Sowohl 
das adsorbierte Wasser als auch das Restwasser können inhomogen in diesen Bereichen konden-
sieren. 
Um den Einfluss des Restwassers und den Einfluss der Hydrophilität der Probenoberflächen auf die 
mechanische Festigkeit zu untersuchen, werden unterschiedliche Bondgeometrien anhand von 
Zugversuchen charakterisiert. Bei der Auswertung der Zugfestigkeiten werden thermisch bedingte 
Spannungszustände für die vorliegende Untersuchung vernachlässigt. Probenpaare der Größe 
5 x 5 mm2 werden innerhalb einer Fläche von 3 x 3 mm2 mit vier unterschiedlichen Bondgeome-
trien gebondet und untersucht. Zur Erzielung dieser Bondungen werden drei unterschiedliche 
mäanderförmige Geometrien verwendet (Bild 11-48, Anhang 11.4). Dabei handelt es sich um 
flächige (Bild 11-48 a, Versuchsreihe RS-flächig), selektive (Bild 11-48 b, Versuchsreihe RS-selektiv) 
und versetzt-flächige (Bild 11-48 a, Versuchsreihe RS-versetzt) Bondungen. Bei der vierten Bond-
geometrie handelt es sich um eine selektive Bondung, wobei die gleiche Bondgeometrie zweifach 
mit der gleichen Laserleistung überfahren wird (Versuchsreihe RS-doppelt). Durch das zweifache 
Abtasten der Geometrie aus Bild 11-48 b kann ermittelt werden, ob das Restwasser noch an der 
Grenzfläche vorhanden ist und somit durch die zweite Abtastung eine Verstärkung oder Schwä-
chung der Bondfestigkeit erzielt wird. Durch diese Geometrien kann untersucht werden, ob die 
unterschiedlichen Bondgeometrien einen Einfluss auf die Zugfestigkeit aufweisen. Zur Erzielung 
der Bondungen, werden Siliziumproben (d = (500  20) μm, (100)-Orientierung, p-Typ, 1 -
5 Ohmcm, Ra < 1,5 nm, ttv < 5 μm, dsp) und Glasproben (d = (500  25) μm, Borofloat® 33, 
Ra < 1,5 nm, ttv < 10 μm) mit einem Anpressdruck von pA = 12 MPa und einer Abtastgeschwin-
digkeit von v = 1,67 mm/s gebondet. Dabei wird mit einem defokussierten Laserstrahl gearbeitet 
und eine mittlere Bondnahtbreite von ca. bnaht = 130 μm ermittelt (Bild 9-11 b, Lichtstreu-Verfah-
ren). Unter Berücksichtigung der durchstrahlten Werkstoffe und des Absorptionsvermögens von 
Silizium (31,3 %) beträgt die Laserleistung zur Aktivierung der thermo-chemischen Prozesse ca. 
PSiGl = 6 W (5,9 W – 6,5 W, Anhang 11.4). Diese Laserleistung entspricht einer Temperatur von ca. 
TB = 380°C. Repräsentativ ist in Bild 9-11 für jede Versuchsreihe ein gebondetes Probenpaar 
dargestellt. 
 
 
 
Direktes Bonden von Silizium und
Glas mit Laserstrahlung 
 
 
83
Bild 9-11 Mäanderförmige Bondungen zwischen Silizium und Glas mit Laserstrahlung (Lichtstreu-Verfahren), a) flächige Bondung ohne 
Abstand (Versuchsreihe RS-flächig), b) selektive Bondung mit Abstand (Versuchsreihe RS-selektiv), c) versetzter Bondung von zwei 
mäanderformigen Konturen (Versuchsreihe RS-versetzt) , d) selektive Bondung mit zweifacher Abtastung der gleichen Kontur (Ver-
suchsreihe RS-doppelt) 
Die Zugversuche werden an einer Zwick Z100/TL3A Zugmaschine durchgeführt. Nachdem die 
Proben auf die Zugstempel angebracht sind (Kapitel 9.4), wird das Stempelpaar in die Halte-
vorrichtung platziert. Dabei werden Kugelpfannen verwendet, um die eventuell auftretenden Aus-
richtungsfehler zu kompensieren (Bild 11-49, Anhang 11.4). Mit einer Vorkraft-Geschwindigkeit 
von vvor = 3 mm/min wird eine Vorkraft von Fvor = 1 N angefahren, um den Kraftschluss zu erzeu-
gen. Die Probenpaare werden danach mit einer Geschwindigkeit von vzug = 0,1 mm/min bis zum 
Bruch belastet. 
In Tabelle 9-2 sind die berechneten Zugfestigkeiten dargestellt (Zugkräfte, s. Tabelle 11-6, An-
hang 11.4). Da der Bruch unabhängig von den Versuchsreihen überwiegend an den äußeren 
Bondrahmen erfolgt, wird die Zugfestigkeit über dieser Fläche (umrissen durch die Außenmaße 
der Bondung) berechnet. Um die tatsächlichen Bedingungen für die Versuchsreihe RS-Selektiv 
berücksichtigen zu können, werden die ermittelten Zugfestigkeiten durch die gesamte deponierte 
Laserleistung normiert. Dabei werden die Zugfestigkeiten empirisch mit Zn1 = 1 für doppelte 
Laserleistung bzw. Zn2 = 0,5 für einfache Laserleistung ins Verhältnis gebracht. Der Grund dafür 
liegt darin, dass bei der Versuchsreihe RS-Selektiv im Vergleich zu den anderen Versuchsreihen, 
nur die Hälfte der Laserleistung verwendet wird, um die Bondungen mit den gleichen Außen-
maßen zu realisieren. Beachtet werden sollte, dass die Bruchflächen unabhängig von der 
Versuchsreihe stark variieren und die Berechnung der Zugfestigkeit auf der Basis der Sollfläche 
(3 x 3 mm2) erfolgt. Repräsentativ sind einige Bruchflächen in Bild 9-12 dargestellt, die bei allen 
vier Versuchsreihen auftreten. 
  
a) b) 
  
c) d) 
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Tabelle 9-2 Berechnete Zugfestigkeiten  zur Untersuchung der geeigneten Bondstrategie 
Bild 9-12 Siliziumbruchproben nach einem Zugversuch der Probenpaare aus Bild 9-11, a) Versuchsreihe RS-flächig, b) Versuchsreihe RS-
selektiv, c) Versuchsreihe RS-versetzt, d) Versuchsreihe RS-doppelt 
Die Analyse der Bruchflächen zeigt, dass der Bruch ausschließlich im Glas und nahezu über die 
gesamte Außenbegrenzung der Bondgeometrien (3 x 3 mm2) erfolgt. Ein Vergleich der Bruch-
zähigkeiten der Bondungen ist wegen des fehlenden Grenzflächenbruches nicht möglich. Aller-
dings kann die Widerstandfähigkeit der gebondeten Bauteile über die ermittelten Zugfestigkeiten 
miteinander verglichen werden. Der Vergleich der Zugfestigkeiten zeigt, dass für selektive Bon-
dungen (RS-selektiv) deutlich größere Zugfestigkeiten erzielt werden können als für die anderen 
Bondgeometrien. Durch eine zweifache Bondung ändert sich die Zugfestigkeit (dop im Vergleich 
zu 130) kaum. Durch die versetzt-flächigen Bondungen wird im Vergleich zu den flächigen Bon-
dungen (ver im Vergleich zu 130) eine Steigerung der Zugfestigkeit um ca. 46 % erzielt. Durch 
die flächige Bondung und der damit verbundenen stetigen Gesamtbauteilerwärmung während 
des Bondens wird eine Veränderung des hydrophilen Oberflächenzustandes angenommen. Durch 
die nachgewiesenen niedrigen Zugfestigkeiten wird diese Annahme bestätigt. Die Veränderung 
des hydrophilen Oberflächenzustands wird durch die versetzt-flächige Bondung in zwei Schritten 
minimiert. Trotzdem sind die mittleren Zugfestigkeiten für die versetzt-flächigen Bondungen 
nahezu um die Hälfte kleiner als die der selektiven Bondungen (ver im Vergleich zu 260). 
 RS-flächig RS-selektiv RS-versetzt RS-doppelt 
 130 260 ver  dop 
Zn [ ] 1 0,5 1 1 
Mittelwert / Zn [MPa] 7,65 22,51 11,14 8,62 
St.abw. [MPa] 4,49 9,52 4,70 4,02 
St.abw. [%] 58,71 42,29 42,17 46,65 
Anzahl Proben 15 15 15 14 
  
a) b) 
  
c) d) 
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9.4.2 Untersuchung der Zugfestigkeit 
Zur Untersuchung der Zugfestigkeit von selektiven Bondungen werden einfache, kreisförmige 
Bondungen (Durchmesser 3 mm auf 5 x 5 mm2 Probenpaaren) in Abhängigkeit von der Bond-
temperatur (TB = 310°C und TB = 380°C) untersucht. Zur Sicherung der Aussagekraft der Ergeb-
nisse, werden die Versuche für zwei verschiedene Fokuslagen der Laserstrahlung durchgeführt 
(Versuchsreihe A mit Laserstrahldurchmesser D = 230 μm und Versuchsreihe B mit D = 350 μm). 
Um einen Vergleich der Zugfestigkeiten zu ermöglichen, werden die Durchmesser der Laserstrah-
lung zur Berechnung der Bondfläche verwendet. Die Probenpaare (Eigenschaften, s. Kapitel 9.4.1) 
werden mit einem Anpressdruck von pA = 12 MPa aufeinander gepresst und mit einer Abtast-
geschwindigkeit von v = 1,67 mm/s gebondet. Die Laserleistung PSiGl zur Aktivierung der thermo-
chemischen Prozesse, sowie die gemessenen, tatsächlichen Bondnahtbreiten sind in Tabelle 9-3 
dargestellt. Die Zugversuche werden unter den gleichen Bedingungen wie in Kapitel 9.4.1 durch-
geführt. 
Tabelle 9-3 Berechnete Zugfestigkeiten  zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften von selektiven Bondungen 
Aus der Analyse der Bruchflächen nach dem Zugversuch wird nahezu ausschließlich ein Bruch im 
Glas festgestellt. Die Bruchfläche variiert nicht nur innerhalb eines Probenpaares sondern auch 
über alle Versuchsreihen. In Bild 9-13 sind einige typische Bruchflächen dargestellt, die bei allen 
Versuchsreihe auftreten können. 
 SiGl-310-A SiGl-380-A SiGl-310-B SiGl-380-B 
     
Mittelwert [MPa] 23,67 23,77 29,16 30,71 
St.abw. [MPa] 11,32 12,34 13,13 11,80 
St.abw. [%] 47,82 51,91 45,01 38,44 
PSiGl [W] 5,35 8,63 5,73 9,78 
bnaht [μm] 98 168 132 224 
Anzahl Proben 15 15 15 14 
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Bild 9-13 Siliziumbruchproben nach einem Zugversuch von kreisförmigen Bondungen mit Durchmesser 3 mm, a) Bruchfläche einer 
Siliziumprobe aus der Versuchsreihe SiGl-310-A, b) Bruchfläche einer Siliziumprobe aus der Versuchsreihe SiGl-380-A, c) Bruchfläche 
einer Siliziumprobe aus der Versuchsreihe SiGl-310-B, d) Bruchfläche einer Siliziumprobe aus der Versuchsreihe SiGl-380-B 
Die berechneten Zugfestigkeiten sind in Tabelle 9-3 dargestellt. Aus dem direkten Vergleich kann 
keine Steigerung der Zugfestigkeit in Abhängigkeit von der Behandlungstemperatur entnommen 
werden. Da der Vergleich zweifach erfolgt (für zwei verschiedene Strahldurchmesser), kann mit 
sehr großer Wahrscheinlichkeit ausgesagt werden, dass die Temperatur von TB = 380°C nahezu 
am oberen Limit der zulässigen Temperatur zum Bonden von Silizium und Glas darstellt (Kapitel 
9.1). Um die statistische Streuung der Messwerte erfassen und beurteilen zu können, wird die 
Versagenswahrscheinlichkeit in Abhängigkeit von der Zugfestigkeit berechnet. So kann die Bruch-
wahrscheinlichkeit z.B. durch die sog. Weibull-Verteilung beschrieben werden [79]. Die Festig-
keitswerte einer Versuchsreihe werden in aufsteigender Reihenfolge sortiert und die Versagens-
wahrscheinlichkeit Fi nach Gleichung 9.1 berechnet. 
  
n
)5,0i(
Fi
  9.1
 
 
Dabei ist i die Probennummer in aufsteigender Reihenfolge der Zugfestigkeitswerte und n die 
Gesamtzahl der Proben. Die Verteilungsfunktion, d.h. die Versagenswahrscheinlichkeit in Abhän-
gigkeit von der Zugfestigkeit wird durch eine grafische Linearisierung dargestellt [53]. Die Gera-
densteigung m ist der Weibull-Modul. Der Weibull-Modul repräsentiert die Streuung der Festig-
keitswerte, wobei ein großer Weibull-Modul auf eine kleine Streuung der Festigkeitswerte hin-
weist und eine größere Zuverlässigkeit der Bondungen darstellt. Die Versagenswahrscheinlichkeit 
der Bondungen der vier Versuchsreihen sind in Bild 9-14 dargestellt. In Abhängigkeit von der 
Temperatur kann nur eine geringfügig größere Zuverlässigkeit für eine Behandlungstemperatur 
von TB = 380°C nachgewiesen werden. 
  
a) b) 
  
c) d) 
 
 
 
Direktes Bonden von Silizium und
Glas mit Laserstrahlung 
 
 
87
Bild 9-14 Versagenswahrscheinlichkeit von selektiven, kreisförmigen Bondungen (Weibull-Darstellung) 
9.4.3 Untersuchung der mechanischen Langzeitstabilität 
Die Langzeitstabilität der mechanischen Eigenschaften ist für den industriellen Einsatz bestim-
mend. So sind in den Jahren 2006 und 2007 selektive, kreisförmige Bondungen zwischen Pro-
benpaaren aus Silizium und Glas und thermisch oxidiertem Silizium und Glas (5 x 5 mm2) herge-
stellt worden. Die Zugfestigkeit von einigen Probenpaaren ist direkt nach der Herstellung der 
Bondungen mit Zugversuchen charakterisiert worden. Ein anderer Teil der Probenpaare ist unter 
normalen Atmosphärenbedingungen (Büroraum, unter Tageslicht, ohne Rücksichtnahme auf 
Temperaturänderungen, Luftfeuchtigkeit und Sonneneinstrahlung) bis Anfang 2010 gelagert 
worden. Die Zugfestigkeit dieser Probenpaare ist nach 34 bzw. 44 Monaten unter gleichen Be-
dingungen wie zuvor mit Zugversuchen untersucht worden. An dieser Stelle sei bemerkt, dass die 
vorliegende Untersuchung zur Ermittlung der mechanischen Langzeitstabilität der Bondungen mit 
Laserstrahlung von den üblichen Lebensdauermessungen wie statische oder zyklische Langzeit-
Dauerbelastung unterhalb einer kritischen Bruchkraft oder Lebensdauermessungen unter 
aggressiven Medien abweicht. Die Probenpaare sind weder unter Last aufbewahrt worden noch 
sind sie diversen Medien ausgesetzt worden. Aus der Literatur sind - soweit bekannt - keine Ar-
beiten zur Charakterisierung der mechanischen Langzeitstabilität von selektiven Bondungen zwi-
schen Silizium und Glas mit Laserstrahlung unter Einsatz der oben genannten Verfahren bekannt. 
Durch das selektive Bonden mit Laserstrahlung können im Vergleich zu den Ofenprozessen ther-
misch-bedingte Spannungen durch einen raschen, selektiven Aufwärm- und Abkühlprozess auf-
treten. Durch Einhaltung der maximalen Bondtemperatur von ca. T = 450°C (Kapitel 5.4) und den 
Einsatz von angepassten Prozessparametern können diese Spannungen vermieden werden. Erfah-
rungsgemäß werden die Auswirkungen der thermisch-bedingten Spannungen nach dem Bonden 
innerhalb von ca. 24 Stunden durch die Bildung von Rissen entlang der Bondkonturen nachge-
wiesen. Allerdings können Mikrorisse vorhanden sein (insbesondere im Glas), die über einen 
längeren Zeitraum (subkritisch) wachsen. Darüber hinaus kann, wie in Kapitel 9.4.1 diskutiert, das 
Reaktionsprodukt Wasser (Gleichung 5.5) und das adsorbierte Wasser in den hydrophilen, nicht-
gebondeten Grenzflächenbereichen - falls mit der Zeit nicht verdampft - während der Lagerung in 
die Bondungen diffundieren. Diese Mechanismen können die Bondungen schwächen. Ein gegen-
läufiger Mechanismus ist die Vergrößerung der Bondfestigkeit durch die Langzeitlagerung bzw. 
der Langzeitkontakt der intakten, hydrophilen Oberflächen. Die Wahrscheinlichkeit der Vergröße-
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rung der Bondenergie bei Raumtemperatur kann bei flächigem Kontakt der ungebondeten 
Oberflächenbereiche nicht ausgeschlossen werden. So wird z.B. für Raumtemperatur gebondete 
Siliziumwafer (ohne nachträgliches Tempern) nach einer Lagerung bei Raumtemperatur von bis zu 
700 Stunden ein Anstieg der Bondenergie festgestellt. Durch die Sättigung der Silanol-Gruppen 
kann die Bondenergie um das 2-4 fache steigen [211]. 
Zur Untersuchung der Zugfestigkeit sind Bondungen zwischen Silizium und Glas (TB = 310°C, 
v = 1,67 mm/s, ca. pA = 60 MPa) sowie zwischen thermisch oxidiertem Silizium (Dicke Oxide 
d = 500 nm) und Glas (TB = 380°C, v = 1,67 mm/s, ca. pA = 60 MPa) hergestellt worden. 
Der Vergleich der optisch visualisierten Bondkonturen (Lichtstreu-Verfahren) nach dem Bonden 
zeigt nach 34 bzw. 44 Monaten keine strukturelle Änderung und keine Risse. Darüber hinaus 
kann nach den Zugversuchen kein Unterschied im Bruchverhalten festgestellt werden. Das Bruch-
verhalten zeigt unabhängig von der Langzeitlagerung ein gleiches Verhalten und erfolgt im Glas. 
Als Referenz für das Bruchverhalten können die Bruchproben in Bild 9-13 betrachtet werden, da 
sich das Bruchverhalten kaum unterscheidet. Eine Vergrößerung der Bondenergie durch flächigen 
Kontakt (Raumtemperaturbonden) kann nicht nachgewiesen werden, da der Bruch entlang der 
Bondungen erfolgt. Die Zugfestigkeiten sind in Tabelle 9-4 dargestellt. Bei der Berechnung wird 
eine Bondnahtbreite von bnaht = 100 μm berücksichtigt (bestimmt durch das Lichtstreu-Verfahren). 
Tabelle 9-4 Berechnete Zugfestigkeiten  zur Untersuchung der mechanischen Festigkeit von selektiven, kreisförmigen Bondungen 
nach einer Langzeitstudie, *Werte über 39 Probenpaare 
Durch den Vergleich der Zugfestigkeiten der direkt gebondeten Probenpaaren kann in Abhängig-
keit der Lagerungszeit ein erhöhtes Risiko zum Versagen nachgewiesen werden (Bild 9-15). Die 
Festigkeitswerte der Probenpaare nach der Lagerung sind deutlich breiter gestreut. Hingegen 
kann unter Einsatz von thermisch oxidierten (500 nm) Siliziumproben keine nennenswerte Ände-
rung der Zugfestigkeit festgestellt werden. 
 2006 2007 
 direkte Bondung direkte Bondung therm. Oxide (500 nm) 
Zugversuche 2006 2010 2007 2010 2007 2010 
       
Mittelwert [MPa] 93,04 113,28 105,13 (78,03)* 123,64 102,16 102,48 
St.abw. [MPa] 24,92 61,79 15,04 (27,40)* 34,05 43,11 48,86 
St.abw. [%] 26,79 54,55 14,30 (35,12)* 24,54 42,19 47,68 
Anzahl Proben 7 17 15 (39)* 15 17 15 
PA / PSiGl [W] 18,5 / 4,5 18 / 4,4 20 / 4,9 
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Bild 9-15 Versagenswahrscheinlichkeit von selektiven, kreisförmigen Bondungen (Langzeitstudie, Weibull-Darstellung) 
9.5 Bruchmechanische Untersuchung der Grenzflächenfestigkeit 
Die Untersuchung der Grenzflächenfestigkeit mit bruchmechanischem Ansatz erfolgt anhand von 
Mikro-Chevron-Tests und Blister-Tests. Die Untersuchungen werden unter Einsatz von zwei ver-
schiedenen Prozessführungen (örtliche Leistungsmodulation und thermische Regelung) durch-
geführt. Darüber hinaus werden die Laserleistung P, der Anpressdruck pA und der Öffnungswinkel  der Chevron-Strukturen variiert, um ein Risswachstum an der Grenzfläche in Abhängigkeit von 
diesen Prozessgrößen zu untersuchen. 
9.5.1 Mikro-Chevron-Test 
Prozessführung mit örtlicher Leistungsmodulation 
Die erste Untersuchung erfolgt unter Einsatz einer Prozessführung mit örtlicher Leistungsmodula-
tion. Diese Prozessführung wird insbesondere beim Durchstrahlschweissen von Kunststoffen ein-
gesetzt [212]. Dabei werden selektive Chevrongeometrien unter Einsatz eines Laserscanners 
(Scanlab, SK1020, f-theta Linse der Brennweite 80 mm, Scanfeld von 35 x 35 mm2) und einer 
Laserstrahlquelle der Wellenlänge  = 1075 nm (Faserlaser, SPI, SP200C, Laserleistung 200 W, 
Faserdurchmesser 10 μm, single mode, cw-Modus) gebondet. Nach der Optik beträgt die Strahl-
durchmesser D = (20  5) μm. Die Bondungen werden mit einer konstanten Laserleistung reali-
siert. Dabei wird die Geometriefunktion des Laserscanners (Wobble-Funktion) verwendet, um die 
örtliche Leistungsmodulation zu ermöglichen. Die Überlagerung des Vorschubs mit Verfahrwegen, 
z.B. Kreise, ermöglicht eine Bondnaht wie beim Konturbonden zu erzeugen. Darüber hinaus kann 
die Bondnahtbreite variiert werden (Bild 9-16). Unter Einsatz von Laserscannern sind neben den 
Prozessparametern wie Laserleistung P und Abtastgeschwindigkeit v (Vorschub), die Parameter 
der Wobble-Funktion wie Wobble-Kreisdurchmesser DW (Radius r = Amplitude) und Wobble-Fre-
quenz fW zur Erzielung der Bondungen bestimmend. Die eigentliche Bondnahtbreite ergibt sich 
dabei aus der Summe der Strahldurchmesser D und der Wobble-Kreisdurchmesser Dw (Bild 9-16). 
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Bild 9-16 Prinzipskizze der Wobble-Funktion für einer Prozessführung mit örtlicher Leistungsmodulation [213] 
Untersucht werden Bondungen zwischen Siliziumproben der Dicke d = (525  10) μm (5 x5 mm2, 
(100)-Orientierung, p-Typ, 9 - 9,3 Ohmcm, ttv  3 μm, Ra < 4 Å, dsp) und Glasproben der Dicke 
d = 500 μm (Borofloat® 33, Ra < 1,5 nm, ttv < 15 μm). Die Bondungen werden mit einem 
defokussierten Laserstrahl der Durchmesser von ca. D = 65 - 70 μm und einer Laserleistung von 
PSiGl = 4,18 W (s. Berechnung, Anhang 11.4) zur Aktivierung der thermo-chemischen Prozesse 
durchgeführt. Dabei wird eine Wobble-Frequenz von fW = 1000 Hz und ein Wobble-Kreisdurch-
messer von DW = 200 μm (Amplitude 100 μm) angewandt. Die Abtastgeschwindigkeit beträgt 
v = 1,67 mm/s. Erzielt wird eine Bondnahtbreite von ca. bnaht = 185 μm. Zur Vermeidung von 
Aufschmelzungen zu Beginn jeder Kontur (bedingt durch die hohe Intensität der Laserleistung) 
und zur Vermeidung von Wärmestau am Ende jeder Kontur wird eine Leistungsrampe von 30 % 
für die ersten bzw. die letzten 300 μm der Konturen verwendet. Die Chevrongeometrien werden 
mit einem Öffnungswinkel von  = 90° unter Variation des Anpressdruckes zwischen 0-60 MPa 
(in 12 MPa Schritten in sechs Versuchsreihen) hergestellt. Der Anpressdruck pA = 0 MPa bedeutet, 
dass nach einer Raumtemperaturbondung ohne zusätzlichen, mechanischen äußeren Druck ge-
bondet wird. Die Realisierung der endgültigen Mikro-Chevron-Geometrien erfolgt durch selektive, 
nacheinander folgende, einzelner Chevronlinien. Die Anfangsrisslänge der MC-Geometrie beträgt 
dabei a0 = 1,5 mm (Bild 9-17). Zielsetzung der Untersuchung ist die Bestimmung der Bruchzähig-
keit KIC in Abhängigkeit von dem Anpressdruck pA. Um einen Vergleich der Ergebnisse mit kon-
ventionell gebondeten MC-Geometrien zu ermöglichen, werden vorstrukturierte Siliziumwafer 
(sog. MPR6 Siliziumwafer, Bild 11-50, Anhang 11.4) mit polierten Glaswafern gebondet (6-Zoll-
Wafer, T = 400°C, Temperzeit t = 6 h, N2-Atmosphäre, pA = 0 MPa) und vereinzelt (5 x 5 mm
2 
MC-Probenpaare). Die Öffnungswinkel dieser MC-Probenpaare beträgt  = 70°. 
Bild 9-17 Schematische Darstellung der Laser-Mikro-Chevron-Geometrien mit 0 = 0,3 und 1 = 0,7 
Zur Durchführung der Mikro-Chevron-Tests wird an die Probenpaare an der Kante vor der Chev-
ronspitze auf beiden Seiten (Ober- und Unterseite) ein 1 mm breiter Stempel angeklebt. Mit einer 
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Geschwindigkeit von vvor = 10 μm/s wird eine Vorkraft von Fvor = 0,1 - 0,4 N angefahren, um den 
Kraftschluss zu erzeugen. Danach werden die Probenpaare mit einer Geschwindigkeit von 
vMCT = 0,5 μm/s bis zum Bruch belastet und die maximalen Bruchkräfte Fmax ermittelt. In Tabelle 
9-5 sind die gemessenen mittleren maximalen Bruchkräfte Fmax in Abhängigkeit von dem Anpress-
druck pA dargestellt. 
Tabelle 9-5 Maximale Bruchkräfte Fmax in Abhängigkeit vom Anpressdruck pA (MCT, Referenzproben ohne Anpressdruck pA) 
Die Auswertung der Bruchproben zeigt, dass eine Rissinitiierung an der Chevronspitze in der 
Grenzfläche zwischen den beiden Werkstoffen erfolgt. Allerdings kann für keine Versuchsreihe 
(inklusive der Referenzprobenpaare) ein Risswachstum an der Grenzfläche nachgewiesen werden. 
Direkt nach der Rissinitiierung knickt der Riss ins Glas. Dabei ist das Bruchverhalten unabhängig 
von dem Anpressdruck pA und von der Bondmethode. Vereinzelt wird bei den Referenzproben ein 
Risswachstum an der Grenzfläche beobachtet. Eine nähere Untersuchung zeigt allerdings, dass 
das angenommene Risswachstum auf ungebondete Chevronspitzen zurückzuführen ist. In Bild 
9-18 sind repräsentativ Siliziumbruchproben von zwei gebondeten Paaren aus zwei verschiedenen 
Versuchsreihen nach einem Mikro-Chevron-Test dargestellt. 
Bild 9-18 Siliziumbruchproben nach dem MCT, a) Lichtstreu-Verfahren (pA = 0 MPa), b) gleiche Probe mit Licht-Mikroskopie, c) Licht-
streu-Verfahren, (pA = 36 MPa), d) gleiche Bruchfläche mit Licht-Mikroskopie 
Wegen des Fehlens eines Grenzflächenrisswachstums ist die Berechnung der Bruchzähigkeit KIC, 
der Vergleich der Ergebnisse in Abhängigkeit von dem Anpressdruck pA und der Vergleich mit 
Anpressdruck p [MPa] 0 12 24 36 48 60 Referenz 
   Bruchkraft Fmax   
Mittelwert [N] 2,88 2,68 2,87 2,89 3,13 3,20 2,76 
St.abw. [N] 0,39 0,41 0,51 0,52 0,63 0,47 0,43 
St.abw. [%] 13,49 15,17 16,62 18,55 19,05 14,85 15,55 
Anzahl Proben 10 10 10 9 10 10 10 
  
a) b) 
  
c) d) 
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anderen Bondmethoden (Referenzproben) nicht möglich. Eine Aussage über die Anpressdruck-
abhängigkeit der Bruchzähigkeit des Chip-Scale-Bondens ist nicht möglich. Theoretisch betrachtet 
ist das Tempern direkt gebondeter Probenpaare nach dem Raumtemperaturbonden unabhängig 
von dem Anpressdruck. Solange eine Raumtemperaturbondung auf Chip-Scale gewährleistet wer-
den kann (Kapitel 9.2), ist das Bonden ohne Druck möglich (s. max. Bruchkräfte Fmax für 
pA = 0 MPa und Referenzproben). Bei den durchgeführten Versuchen handelt es sich letztendlich 
um Zugversuche mit linienförmiger Belastung (Bild 7-3, senkrechte Zugbelastung). Unter der An-
nahme, dass die Widerstandsfähigkeit der Bauteile gegen äußere Beanspruchung durch Zugver-
suche charakterisiert worden sind, können die ermittelten maximalen Bruchkräfte Fmax miteinander 
verglichen werden. Aus dem Vergleich der mittleren Zugkräfte Fmax in Abhängigkeit von dem An-
pressdruck pA ist ein geringfügiger Unterschied der Werte zu entnehmen (Tabelle 9-5). 
Prozessführung mit thermischer Regelung 
Im Vergleich zu der ersten Untersuchung (örtliche Leistungsmodulation) wird hier die thermisch 
geregelte Prozessführung mit der bereits vorgestellten Laserstrahlquelle der Wellenlänge 
 = 1064 nm eingesetzt (Kapitel 9.1). Da die thermische Prozessregelung eine durchgehende, 
kontinuierliche Bondung ermöglicht, werden die MC-Geometrien mit einer einzelnen, zusammen-
hängenden Kontur gebondet (Bild 9-19). 
Bild 9-19 Mikro-Chevron-Bondungen auf 5 x 5 mm2 Probenpaare in Abhängigkeit vom Öffnungswinkel  für TB = 380°C, 
v = 1,67 mm/s, pA = 12 MPa (Lichtstreu-Verfahren), a)  = 30°, b)  = 50°, c)  = 70°, d)  = 90° 
Zur Einleitung eines Grenzflächenrisses und somit zur Erzielung eines Risswachstums an der 
Grenzfläche werden die Probenpaare unter Variation des Öffnungswinkels  der Chevron-
geometrien gebondet. Die Variation des Öffnungswinkels z.B. zu kleinen Öffnungswinkeln bedeu-
tet eine kleinere gebondete Fläche und eine größere Substratfläche und somit eine kleinere Belas-
tung auf das Substrat. Durch die Veränderung des winkelbezogenen Verhältnisses im Chevron-
Dreieck, kann ein Risswachstum an der Grenzfläche eingeleitet werden. 
  
a) b) 
  
c) d) 
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Zur Bestimmung der Bruchzähigkeit KIC werden MC-Geometrien für vier unterschiedliche Öff-
nungswinkel  (90°, 70°, 50°, 30°) bei zwei verschiedenen Bondtemperaturen TB (310°C und 
380°C) gebondet. Die Versuche werden an Siliziumproben der Dicke d = (500  20) μm 
(5 x5 mm2, (100)-Orientierung, p-Typ, 1 - 5 Ohmcm, ttv  5 μm, Ra < 1,5 nm, dsp) und an Glas-
proben der Dicke d = (500  20) μm (Borofloat® 33, Ra < 1,5 nm, ttv < 15 μm) durchgeführt. Bei 
den MC-Geometrien bleibt - unabhängig von dem Öffnungswinkel - die Anfängsrisslänge 
a0 = 1,5 mm konstant. Die maximale Öffnungslänge a1 ändert sich in Abhängigkeit von dem 
Öffnungswinkel  (Bild 11-51, Anhang 11.4). Die Mikro-Chevron-Tests werden unter denselben 
Bedingungen wie unter Einsatz der Prozessführung mit örtlicher Leistungsmodulation durchge-
führt. 
Die erzielten maximalen Bruchkräfte Fmax sind in Tabelle 11-7 (Anhang 11.4) dargestellt. Die Ana-
lyse der Bruchproben zeigt, dass unabhängigkeit von dem Öffnungswinkel  kein Risswachstum 
an der Grenzfläche nachweisbar ist. Nach einer Rissinitiierung an der Chevronspitze erfolgt das 
Risswachstum bis zum Bruch im Glas. Das Bruchverhalten ist nahezu identisch zu dem Bruchver-
halten unter Variation des Anpressdruckes pA (Bild 9-18). 
Eine weitere Möglichkeit das Risswachstum in der Grenzfläche einzuleiten besteht darin, die Glas-
proben nach dem Bonden und vor dem MCT zu verstärken (Vergrößerung der Steifigkeit). Durch 
diese Maßnahme kann ein Risswachstum an der Fügegrenzfläche erzielt werden. Eine praktische 
Methode zur Vergrößerung der Steifigkeit ist die Durchführung der Mikro-Chevron-Tests anhand 
von Vier-Punkt-Biege-Versuchen (Kapitel 7 und Bild 11-52, Anhang 11.4). Im Vergleich zu der 
linienförmigen Belastung (senkrechte Zugbelastung) des Chevronpaares, werden die Probenpaare 
ganzflächig auf die Stirnflächen von Biegebalken geklebt, wobei das gebondete Paar in der 
Biegeapparatur so positioniert ist, dass die Chevronspitze (Kerbspitze) nach unten zeigt und die 
Rissinitiierung bei einer äußeren Belastung an der Chevronspitze erfolgen kann. 
Untersucht werden gebondete Probenpaare mit vier unterschiedlichen Öffnungswinkeln  für 
zwei verschiedene Bondtemperaturen TB (310°C und 380°C, Bild 9-19). Zur Durchführung der 
Versuche werden die Probenpaare beidseitig und vollflächig an rechteckigen Stempeln 
(5 x 5 mm², Biegebalken) angeklebt. Der Auflageabstand beträgt 26 mm, wobei der Abstand der 
Lasteinleitungsrollen 10 mm beträgt (s. Anhang, Bild 11-52). Mit einer Geschwindigkeit von 
vvor = 25 μm/s wird eine Vorkraft von Fvor = 0,25 N angefahren, um den Kraftschluss zu erzeugen. 
Danach werden die Probenpaare mit einer Prüfgeschwindigkeit von vMCT = 0,5 μm/s bis zum Bruch 
belastet. 
In Tabelle 11-8 (Anhang 11.4) sind die gemessenen maximalen Bruchkräfte Fmax dargestellt. Die 
Bruchproben zeigen im Vergleich zu den bisherigen Bruchverhalten nach einem MCT mit linien-
förmiger Belastung (Bild 9-18) einen deutlichen Unterschied. Das Risswachstum und der Bruch im 
Glas erfolgen parallel zu der Bondgrenzfläche. Bei einigen Probenpaaren kann nach der Riss-
initiierung ein minimales Risswachstum in der Grenzfläche beobachtet werden. Diese Tendenz er-
höht sich mit sinkendem Öffnungswinkel (Bild 9-20 a, b). Bei einigen Probenpaaren wird eine wel-
lige Bruchfläche beobachtet (Bild 9-20 a, d). Wegen des fehlenden Risswachstums und des 
Bruches an der Grenzfläche können die Bruchzähigkeiten nicht berechnet werden. 
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Bild 9-20 Siliziumbruchproben nach dem MCT (Vier-Punkt-Biege-Versuche, Licht-Mikroskopie) a) und b) MCT-Probenpaare mit  = 30°, 
zwei verschiedene Aufnahmen, c) MCT-Probenpaare mit  = 50°, d) MCT-Probenpaare mit  = 90° 
9.5.2 Blister-Test 
Eine andere Methode zur Charakterisierung der Bruchzähigkeit KIC stellt der sog. Blister-Test dar. 
Erstmals ist diese Methode von Shimbo et al. [23] verwendet worden, wobei die Autoren gebon-
dete Siliziumpaare durch eine Durchgangsbohrung hydrostatisch mit Öldruck bis zum Bruch 
belasteten, um die Bruchfestigkeit berechnen zu können. Durch den Blister-Test kann die Grenz-
flächenenergie (Oberflächenenergie) einer Bondung berechnet und mit anderen Bondmethoden 
verglichen werden [214]. Zur Durchführung von Blister-Tests werden Probenpaare gebondet, bei 
denen einer der Fügepartner zuvor mit einer Kavität strukturiert ist (Bild 9-21) und eine 
Durchgangsbohrung aufweist. Nach dem Bonden entlang der Bondrahmen kann die Bondung mit 
Gas oder Flüssigkeit bis zum Versagen der Bondung belastet werden. Wenn eine solche Bondung 
mit Druck beaufschlagt wird, wird die obere Probe deformiert. Bei einem kritischen Druck pB,max 
(Berstdruck) wird sich an der Grenzfläche ein Riss ausbreiten, bis ein plötzlicher Bruch eintritt. Eine 
ausführliche Beschreibung der bruchmechanischen Betrachtung zur Rissausbreitung unter Einsatz 
von quadratischen Kavitäten bzw. kreisförmigen Kavititäten für artgleiche Werkstoffe wie 
Siliziumpaare ist in [214] bzw. [215] dargestellt. Vorteil dieser Methode ist, z.B. im Vergleich zu 
Zugversuchen, die homogene Belastung der gebondeten Grenzfläche mit Flüssigkeiten oder 
Gasen, welche die Streuung der ermittelten Festigkeiten minimiert. Allerdings kann diese Me-
thode auch Nachteile aufweisen. So führen z.B. Hanneborg et al. [216] an gebondeten Silizium-
paaren mit Zwischenschichten (Probenpaare ähnlich wie in Bild 9-21) sowohl Zugversuche als 
auch Blister-Tests durch. Sie erwarten, dass die berechneten Bruchfestigkeiten gegenüber den 
Werten aus den Zugversuchen kleiner sind, da bei dieser Methode wegen der Wölbung der obe-
ren Probe die Grenzfläche zusätzlich mit Scherkräften belastet wird (mixed-mode-Belastung), was 
sich im Versuch allerdings nicht bestätigte. 
  
a) b) 
  
c) d) 
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Bild 9-21 Prinzipskizze Blister-Test nach [214] 
Wild [79] führt eine detaillierte Untersuchung und Diskussion durch, um selektive Bondungen 
zwischen Silizium und Glas anhand von Blister-Tests (Berstdruckversuche) zu charakterisieren. So 
werden Blister-Tests an gebondeten Probenpaaren durchgeführt, die zuvor unter Variation der 
Laserleistung P, der Abtastgeschwindigkeit v, der Bondnahtbreite bnaht sowie der Bondgeometrie 
hergestellt worden sind. Zielsetzung der hier vorliegenden Untersuchung ist, die mechanischen 
Eigenschaften von zwei unterschiedlichen Bondmethoden (direktes Bonden und Bonden mit Zwi-
schenschichten) miteinander zu vergleichen. Für das Bonden unter Einsatz von Zwischenschichten 
werden thermisch oxidierte Siliziumproben und Siliziumproben mit Siliziumnitrid-Beschichtung mit 
Glas gebondet. Die mechanische Charakterisierung der Bondungen unter Einsatz dieser Zwischen-
schichten ist von Bedeutung, da Si3N4 industriell zum Passivieren der Siliziumoberfläche und als 
Ätzbarriere (Ätzstoppschicht) und SiO2 als elektrische Isolationsschicht verwendet wird. Nach 
einem Front-End-Processing können diese Beschichtungen auf den Bondrahmen vorhanden sein 
und müssen für die Versiegelung der Chips berücksichtigt werden. 
Für die drei Versuchsreihen werden Siliziumproben mit identischen Eigenschaften (5 x 5 mm2, 
d = (525  10) μm, (100)-Orientierung, p-Typ, 9 - 9,3 Ohmcm, ttv  3 μm, Ra < 4 Å, dsp) mit Glas-
proben (5 x 5 mm2, d = (500  20) μm, Borofloat® 33, Ra < 1,5 nm, ttv < 15 μm) gebondet. Vor 
dem Vereinzeln wird ein Teil der Siliziumwafer mit Si3N4 beschichtet (PE-Si3N4, d = 50 nm, 
Ra < 8 Å) und ein anderer Teil wird thermisch oxidiert (d = 500 nm, Ra < 4 Å). Die Glasproben 
(5 x 5 mm2) werden vereinzelt und in der Mitte durchbohrt (Durchmesser 1 mm). Gebondet wer-
den Kreisgeometrien (Durchmesser 4 mm) mit einer Abtastgeschwindigkeit von v = 1,67 mm/s. Je 
nach Bondmethode und je nach Zwischenschicht ändert sich die erforderliche Bondtemperatur 
zur Erzielung vergleichbarer Bondnahtbreiten. So beträgt die Temperatur für das direkte Bonden 
TB = 310 C (Versuchsreihe SiGl-direkt), für das Bonden unter Einsatz von thermisch oxidierten 
Siliziumproben (Versuchsreihe SiGl-therm) TB = 380°C und für das Bonden unter Einsatz von Si3N4 
(Versuchsreihe SiGl-Si3N4) TB = 345°C. Beachtet werden sollte, dass die Erfahrungswerte bezüglich 
der Pyrometersollwerte Up (Kapitel 9.1) auf das direkte Bonden von Silizium und Glas bzw. auf 
eine polierte Siliziumoberfläche optimiert sind. Da die genannten Temperaturen durch eine 
nahezu gleiche mittlere Laserleistung erzielt werden und eine vergleichbare Bondnahtbreite von 
ca. bnaht = 120 - 130 μm nachgewiesen wird (Lichtstreu-Verfahren), können die mechanischen 
Eigenschaften der Bondungen aus den drei Versuchsreihen miteinander verglichen werden. Die 
Ausgangs-Laserleistung beträgt im Mittel ca. PA = 22,4 W für SiGl-direkt und SiGl-therm bzw. 
PA = 21 W für SiGl-Si3N4. Die geringe Laserleistung für die Nitride resultiert aus dem größeren 
Absorptionsvermögen (ca. 4 - 5 % höher). Zur Aktivierung der thermo-chemischen Prozesse steht 
eine Laserleistung von PSiGl = 5,50 W bzw. PSiGl = 5,75 W an der Grenzfläche zur Verfügung. 
Zur Durchführung der Blister-Tests werden die Glasproben nach dem Bonden mit zwei-kompo-
nenten Epoxidharz auf Stahlscheiben mit demselben Bohrungsdurchmesser von 1 mm fixiert. Da-
nach werden die Scheiben gasdicht an einen Schlauch (maximale Druckbelastbarkeit 5 MPa) ver-
schraubt. Das andere Ende des Schlauches ist an einer Stickstoffgasflasche mit einem maximalen 
Druck von 20 MPa angeschlossen. Ein Druckregler begrenzt den maximalen Druck auf 5 MPa. 
Durch einen vorinstallierten Drucksensor (Messbereich max. 6 ± 0,015 MPa) wird während der 
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Blister-Tests die Druckentwicklung im Schlauch gemessen. Der Drucksensor ist gleichzeitig an ei-
nen PC angeschlossen, so dass die Messwerte online aufgezeichnet werden. Die Grenzfläche der 
Probenpaare wird mit einem konstanten kleinen Gasstrom bis zum Bruch belastet. Repräsentativ 
sind in Bild 9-22 die Druckverläufe der getesteten zehn Probenpaare in Abhängigkeit von der Zeit 
für die Versuchsreihe SiGl-therm dargestellt [53]. 
Bild 9-22 Druck-Zeit-Messkurve bis zum Versagen der Probenpaare aus der Versuchsreihe SiGl-therm [53] 
Bei der Untersuchung der Bruchflächen nach dem Blister-Test werden für keine der untersuchten 
Versuchsreihen ein Risswachstum und ein Bruch an der Grenzfläche der beiden Werkstoffe nach-
gewiesen. Die Bruchfläche an der Grenzfläche variiert sowohl innerhalb der Probenpaare als auch 
über die gesamten Versuchsreihen. Repräsentativ sind in Bild 9-23 die Bruchflächen von zwei 
Probenpaaren dargestellt. Im Vergleich zu den Bruchproben aus den Zugversuchen und den 
Mikro-Chevron-Tests wird bei einigen Probenpaaren lokal eine Rissausbreitung im Silizium be-
obachtet. 
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Bild 9-23 Silizium- und Glasbruchproben nach einem Blister-Test, a) Siliziumprobe aus der Versuchsreihe SiGl-Si3N4, b) dazugehörige 
Glasprobe, c) Siliziumprobe aus der Versuchsreihe SiGl-therm, d) dazugehörige Glasprobe 
Ein bruchmechanischer Ansatz zur Bestimmung der Bruchzähigkeit KIC ist wegen des fehlenden 
Bruches an der Grenzfläche auch hier nicht möglich. Die ermittelten maximalen Berstdrücke pB,max 
der drei Versuchsreihen können unter folgenden Bedingungen miteinander verglichen werden: 
Untersucht werden Probepaare, welche die gleiche Bondnahtbreite aufweisen und mit nahezu 
identischen mittleren Laserleistungen PSiGl gebondet worden sind. Darüber hinaus werden gleiche 
Fügegeometrien untersucht, die unter gleichen Versuchsbedingungen mit Stickstoffgas bei 
homogener Belastung beaufschlagt werden. Ebenso wird für die Blister-Tests trotz der unter-
schiedlichen Vorbehandlung der Siliziumproben das gleiche Bulk-Silizium eingesetzt. 
Zum Vergleich der Ergebnisse wird der kritische, maximale Berstdruck pB,max als die Bruchfestigkeit 
der Bauteile gegenüber äußeren Belastungen angesehen (Tabelle 9-6). Durch die homogene Be-
lastung der Bondungen mit Stickstoff ist im Vergleich zu den Zugversuchen eine deutlich kleinere 
Standardabweichung festzustellen. Der Vergleich der Ergebnisse zeigt deutlich, dass durch den 
Einsatz von thermischen Oxiden die mechanische Festigkeit gesteigert wird (Bild 9-24, größerer 
Weibull-Modul. s. auch Kapitel 9.4.3). Die Ursache für die größere mechanische Festigkeit liegt 
darin, dass durch den Einsatz der thermischen Oxide ein drei-dimensionales Netzwerk aus SiO2 an 
der Oberfläche von Silizium und somit an der Grenzfläche vorhanden ist (Kapitel 8.2.2). Dadurch 
stehen mehr Silanol-Gruppen während der thermo-chemischen Prozesse zur Steigerung der Bond-
festigkeit (Bildung von Siloxan, Kapitel 5.3) zur Verfügung. Da die Untersuchung der Füge-
mechanismen unter Einsatz von Siliziumnitriden nicht Bestandteil dieser Arbeit ist, wird darauf 
hingewiesen, dass in dem untersuchten Prozessparameterbereich im Vergleich zu der Versuchs-
reihe SiGl-direkt größere Bruchfestigkeiten nachgewiesen werden. Eine ausführliche und verglei-
chende Darstellung zum Bonden unter Einsatz von Si3N4 ist in [49] dargestellt. 
  
a) b) 
  
c) d)
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Tabelle 9-6 Berechnete Bruchfestigkeiten nach einem Blister-Test 
Bild 9-24 Versagenswahrscheinlichkeit von selektiven, kreisförmigen Bondungen nach einem Blister-Test (Weibull-Darstellung) 
9.6 Diskussion der Ergebnisse 
9.6.1 Mikrostruktur der Grenzfläche und Übereinstimmung der thermo-chemischen 
Prozesse mit dem anodischen Bonden 
Die mikrostrukturelle Charakterisierung der Bondgrenzfläche (selektive Bondungen mit Laser-
strahlung) ist durch eine vergleichende Untersuchung mit flächig und konventionell gebondeten 
Probenpaaren anhand von TEM und EELS Untersuchungen durchgeführt worden. Die TOF-SIMS 
Untersuchungen zur Bestimmung der Grenzflächenzusammensetzung sind ebenso vergleichend 
durchgeführt worden. Sowohl die Mikrostruktur als auch die chemische Grenzflächenzusammen-
setzung sind fast identisch. Die thermo-chemischen Prozesse laufen an einer nahezu reinen 
SiO2/SiO2-Grenzfläche ab. Der Nachweis einer reinen SiO2/SiO2-Grenzfläche ermöglicht den Ver-
gleich der thermo-chemischen Prozesse mit denen des anodischen Bondens. So berichtet z.B. 
Harz [217] vereinfacht, dass das anodische Bonden von Silizium und Glas analog zum Silizium-
direktbonden nach dem Modell von Stengl et al. [94] durch Dehydrolyse der Grenzfläche erklärt 
werden kann. Dabei besteht der einzige Unterschied zum anodischen Bonden darin, dass ein 
elektrisches Feld angewandt wird. Darüber hinaus berichtet Harz in [218], dass der elektrosta-
tische Prozess nicht direkt zur Bondung an der Grenzfläche führt, sondern durch die Bildung der 
gegensätzlichen Raumladungen an der Grenzfläche eine extreme Annäherung der Oberflächen 
erzielt wird. Demnach liegt ein thermisch aktivierter Bondprozess an der Grenzfläche vor. Nitzsche 
et al. [205] und Schmidt et al. [206] stellen fest, dass die Verarmung der Grenzflächenzone an 
Kationen (die Kationen wandern bedingt durch das elektrische Feld zu der Kathode) mit einer 
Anreicherung der Grenzfläche an Wasserstoffatomen H+ gekoppelt ist. Die Wasserstoffatome 
bewegen sich in die gleiche Richtung wie die Na+-Ionen, so dass innerhalb der Verarmungszone 
 SiGl-direkt SiGl-therm SiGl-Si3N4 
Mittelwert [MPa] 27,77 42,50 32,22 
St.abw. [MPa] 5,38 4,82 5,13 
St.abw. [%] 19,39 11,35 15,93 
Anzahl Proben 14 10 10 
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eine Aufstauung an Wasserstoff beobachtet wird. Als Herkunft der Wasserstoffatome wird die 
Diffusion von Wasser H2O (adsorbiertes Wasser an der Grenzfläche) in die Kationenverarmungs-
zone (Auslaugungszone) angegeben. Darüber hinaus wird festgestellt, dass die schwachen ioni-
schen [AlO4]Na und [BO4]Na Bindungen in der Verarmungszone durch die Wanderung der Na+-
Ionen mit Wasserstoffatomen H+ ersetzt werden, so dass die Herkunft der aktiven Sauerstoff-
atome nicht auf die Glasbestandteile AlO4- und BO4- zurückgeführt werden kann. Unter der An-
nahme, dass Wasser in der Verarmungszone als H+ und OH- bzw. als H3O+ und OH- vorliegt, wird 
erklärt, dass diese Ionen Richtung Kathode wandern. Ausgehend von der Oxidation der Grenzflä-
che gehen die Autoren in erster Linie von der Diffusion der OH--Gruppen an die Grenzfläche aus. 
An der Grenzfläche wird erst ein schwacher Komplex gebildet (Gleichung 9.2), welcher zu SiO2 
und H2O umgewandelt wird (Gleichung 9.3). Beim Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrah-
lung kann ebenso von der Diffusion des Wassers in Form von H+ und OH- bzw. als H3O+ und OH- 
ins Glas ausgegangen werden. 
  Si + 4 OH-  Si(OH)4 + 4e- 9.2
 
 
  Si(OH)4  SiO2 + 2H2O 9.3
 
 
9.6.2 Mikro-Chevron-Tests und asymmetrischer Belastungszustand 
Zur Bestimmung der Bruchzähigkeit der Fügeverbindungen sind Mikro-Chevron-Tests durchge-
führt worden. Dabei sind die Probenpaare sowohl durch eine linienförmige Belastung als auch 
durch Vier-Punkt-Biege-Versuche untersucht worden. Die Ergebnisse zeigen, dass eine bruch-
mechanische Analyse der Grenzflächenfestigkeit auf der Basis eines Risswachstums an der Grenz-
fläche zurzeit nicht möglich ist. Dennoch sind in der Literatur Berechnungen der Bruchzähigkeiten 
für Silizium/Glas-Paare bekannt. So wenden Hurd et al. [163] erstmals Chevron-Tests an anodisch 
gebondeten Silizium/Glas-Paaren an. Die Untersuchung zur Bestimmung der Bruchzähigkeit er-
folgt für Temperaturen zwischen 300 - 450°C (1000 V, 30 min). Sie stellen ausnahmslos einen 
Risswachstum und einen Bruch im Glas fest. Dennoch berechnen sie die Bruchzähigkeiten (0,64 -
0,69 MPam0,5) für die Grenzflächennahe-Zone für eine Mode I Belastung unter der Voraussetzung 
eines ebenen Verzerrungszustandes (EVZ). 
Die Ursache für das Risswachstum und den Bruch im Glas liegt in dem asymmetrischen Belas-
tungszustand an der Rissspitze. Der Spannungszustand an der Rissspitze (Bild 9-25 a, links) bzw. 
die Rissausbreitung (Bild 9-25 b, links) unterliegt wegen der unterschiedlichen physikalischen 
Eigenschaften der Werkstoffe (unterschiedliche E-Moduln und Querkontraktionszahlen ) einer 
mixed-mode-Belastung. Hinzu kommt, dass die Bruchzähigkeit der erzielten Bondungen deutlich 
größer ist als die des Glases, so dass das Glas versagt. Eine bruchmechanische Betrachtung der 
Bondungen erfordert nicht nur eine Anpassung der Mikro-Chevron-Tests auf artungleiche Werk-
stoffpaare (bimateriale Kombination), sondern auch eine intensive FE-Modellierung zur Bestim-
mung der Bedingungen für eine Rissinitiierung an der Grenzfläche, die ein Risswachstum an der 
Grenzfläche ermöglichen wird. Aus dem Vergleich der FE-Modelle für die Spannungsfelder im Bild 
9-25 a (erste Hauptspannung) und für die Richtung der ersten Hauptspannungen im Bild 9-25 b 
können die Unterschiede der Belastungszustände für artgleiche Fügepartner und für artungleiche 
Werkstoffe (Silizium/Glas, gleiche Dicke, unterschiedliche E-Moduln und ) entnommen werden. 
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Bild 9-25 Prinzipskizze der FE-Simulationen a) Vergleich der Spannungsfelder von Bondungen zwischen Silizium / Glas (links) und 
Silizium/Silizium (rechts), b) Vergleich der bevorzugten Rissausbreitungsrichtungen von Bondungen  zwischen Silizium / Glas (links) und 
Silizium/Silizium (rechts) 
An dieser Stelle stellt sich die Frage, ob selektive Bondungen mit Laserstrahlung zwischen Glas-
paaren durch Mikro-Chevron-Tests charakterisiert werden können. Wegen des symmetrischen 
Belastungszustandes an der Rissspitze und der identischen Werkstoffeigenschaften kann ein Riss-
wachstum und ein Bruch an der Grenzfläche erwartet werden. Zur Überprüfung werden Glas-
proben (d = (500  20) μm, Borofloat® 33, Ra < 1,5 nm, ttv < 15 μm) miteinander gebondet. Um 
die Absorption der Laserstrahlung ( = 1940 nm) an der Grenzfläche zu ermöglichen, wird die 
untere Glasprobe mit Platin beschichtet (dPt = 35 nm, Ra = 1,56 nm, gesputtert, mit Haftschicht 
Titan, Kapitel 8.3). Die Versuchsbedingungen entsprechen der Versuchsreihe SiPt35-flächig 
(Kapitel 8.3). Die Ausgangs-Laserleistung beträgt dabei PA = 9,40 W. Zur Aktivierung der thermo-
chemischen Prozesse steht unter Berücksichtigung des Absorptionsvermögens eines Pt-beschich-
teten Glases (ca. 28,23 % bei  = 1940 nm) eine Laserleistung von PGlGl = 2,1 W zur Verfügung. 
Insgesamt werden 10 gebondete Probenpaare getestet. Die durchgeführten Mikro-Chevron-Tests 
zeigen, dass kein Risswachstum und kein Bruch an der Grenzfläche eintritt. Nach einer anfängli-
chen Rissinitiierung an der Chevronspitze knickt der Riss ins obere Glas und der Bruch erfolgt aus-
schließlich im Glas. Repräsentativ ist im Bild 9-26 ein gebondetes Probenpaar und die untere 
Bruchprobe nach dem MCT dargestellt. Durch diese Untersuchung wird gezeigt, dass ein sym-
metrischer Belastungszustand an der Rissspitze und identische Werkstoffeigenschaften wie E-
Modul und  zur Erzielung eines Risswachstums an der Grenzfläche nicht ausreichend sind. Das 
elastisch-spröde Verhalten von Gläsern verhindert ein plastisches Fließen an der Chevronspitze. 
Der Abbau der kritischen Spannungserhöhung bedingt ein Werkstoffversagen. Hinzu kommt, 
 
a) 
 
b)
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dass beim Glas produktions- und gebrauchsbedingte Risse (z.B. durch das Sägen auf Proben-
größe), Kerben und Blasen nicht ausgeschlossen werden können. Das Versagen des Glases wäh-
rend der Zugversuche kann in derselben Weise begründet werden. Ein weiterer, wichtiger 
 
Bild 9-26 a) Flächige MC-Bondung von Glas und Glas mit Laserstrahlung unter Einsatz von Platin (d = 35 nm) als absorbierender 
Zwischenschicht, b) Bruchfläche der unteren Glasprobe nach dem MCT 
Grund liegt darin, dass zwischen Silizium und Glas grundsätzlich große Bruchfestigkeiten erzielt 
werden. So berichtet z.B. Knechtel et al. [219], dass die Bondfestigkeit zwischen anodisch gebon-
deten Silizium/Glas-Paaren sehr groß ist. Die Anwendung von bekannten Testmethoden (Zugver-
suche, MCT, Blister-Test) zur Erzielung eines Grenzflächenrisswachstums ist schwierig, da aus-
schließlich das Glas nachgibt, auch wenn die Festigkeit des Glases größer ist als die der erzielten 
Bondungen. 
Bild 9-27 Einstufige und mehrstufige Teststreifen zur zerstörungsfreien Ermittlung der Energiefreisetzungsrate G von Bondungen 
zwischen Silizium und Glas auf Wafer-Level nach [220] (Überbondmethode) 
Der fehlende bruchmechanische Ansatz führte in den letzten Jahren dazu, neue Methoden zu tes-
ten. Eine relativ aktuelle, zerstörungsfreie und mittlerweile industriell eingesetzte Methode ist der 
sog. Überbondtest. Dabei wird vor dem anodischen Bonden von Silizium und Glas auf Wafer-
Level einer der Wafer (Silizium) mit streifenartigen Erhebungen strukturiert (meistens Beschichtun-
gen). Dabei wird zwischen einstufigen und mehrstufigen Teststreifen unterschieden (Bild 9-27), 
wobei bei den mehrstufigen Teststreifen die Abstände zwischen den Streifen variiert werden. Die 
Höhe der Erhebungen bleibt stets gleich. Knechtel et al. [219] und Wiemer et al. [220] berichten, 
dass an Kanten dieser Strukturen ungebondete Bereiche entstehen können. Deren Ausdehnung 
ist ein Maß für die Bondfestigkeit. Die Fläche der ungebondeten Bereiche korreliert mit der Ober-
flächenenergie der Bondgrenzfläche und ist abhängig von der Strukturhöhe, von der Waferdicke 
und von dem E-Modul. Nach dem Bonden wird die Ausdehnung der nicht gebondeten Bereiche 
gemessen. Durch FE-Simulation kann die Energiefreisetzungsrate G bzw. die Oberflächenenergie  
über die gemessene Länge der ungebondeten Flächen berechnet werden. 
Aus der Literatur sind weitere Methoden bekannt, die Bruchzähigkeit auf Wafer-Level zu bestim-
men. So wird z.B. bei einer modifizierten Form des Klingen-Tests nach Maszara [160] vor dem 
anodischen Bonden eine Klinge (Al, d = 80 μm) am Rand der Grenzfläche platziert. Die anodi-
schen Bondungen werden unter Druck durchgeführt [221]. Sobald die Bondung entlastet wird, 
  
a) b) 
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agiert die Klinge als ein Keil und wirkt als Bruchlast, die ein Risswachstum an der Grenzfläche 
generiert. Anhand der ermittelten Werte wird die Bruchzähigkeit berechnet. 
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10 Zusammenfassung 
10.1 Silizidbonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung 
Eine neue, selektive Bondmethode zum Bonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung wird 
vorgestellt. Die erzielte Bondverbindung basiert auf der Bildung von Platinsiliziden (Silizidbonden). 
Die Versuche werden mit einem cw-Thulium-Faserlaser ( = 1940 nm) mit einer Prozessführung 
bei konstanter Laserleistung durchgeführt. 
Zur Erzielung der Silizidbondungen werden gesputterte Pt-Beschichtungen der Dicke 35, 45 und 
80 nm eingesetzt. Aus der Untersuchung der Mikrostruktur der Grenzfläche mit TEM und der 
Bestimmung der Kristallstruktur der Grenzfläche mit Röntgenbeugung wird nachgewiesen, dass 
die Silizidbildung unabhängig von der Schicktdicke der Pt-Beschichtung ausschließlich auf die 
obere Siliziumprobe beschränkt ist. Die optische Charakterisierung der Grenzflächenzusammen-
setzung zeigt, dass während der Wärmebehandlung mit Laserstrahlung in-situ die Eindringtiefe 
der Laserstrahlung durch die Bildung der Pt-Silizide derart beeinflusst wird, dass die untere 
Siliziumprobe an der Bildung der Pt-Silizide nicht beteiligt wird. 
Aus der Untersuchung der Kristallstruktur mit Röntgenbeugung wird an der Grenzfläche eine 
Mixtur aus Tief- und Hochtemperatursiliziden nachgewiesen, wobei für die PtSi-Phase mit dem 
(101)-Reflex eine maximale Beugungsintensität und ein grobkörniges Wachstum nachgewiesen 
wird. Das Vorliegen der Silizide als Mixtur in der Grenzfläche kann nicht eindeutig erklärt werden. 
Eine mögliche Erklärung liegt in der Anwendung der Prozessführung mit konstanter Laserstrah-
lung. So wird bei einer Prozessführung mit konstanter Laserleistung während der Prozesszeit die 
globale Temperatur der Probenpaare erhöht. Darüber hinaus entsteht an der Bondfront ein Wär-
mestau, so dass innerhalb der Prozesszeit eine stetige Temperaturerhöhung an der Grenzfläche zu 
erwarten ist. In Abhängigkeit von der steigenden Temperatur bilden sich unterschiedliche Pt-
Silizide. Eine weitere mögliche Erklärung liegt in der maximalen Dicke der Pt-Beschichtungen von 
80 nm. Je kleiner die Schichtdicke ist, desto größer ist die Wahrscheinlichkeit der Clusterbildung 
während der Beschichtung. Durch die unregelmäßige Verteilung der Beschichtung auf Silizium 
kann die Silizidbildung beeinflusst werden. 
Zur Charakterisierung der Bruchzähigkeit werden Mikro-Chevron-Tests durchgeführt. Die experi-
mentelle Feststellung, dass die Silizidbildung ausschließlich auf die obere Siliziumprobe beschränkt 
ist, hat einen deutlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der Bondverbindungen. So 
wird z.B. für das Fügesystem Si/Pt/Si festgestellt, dass die kleine Haftfestigkeit von Platin auf 
Silizium während des Mikro-Chevron-Tests zu einem überwiegenden Risswachstum an der Grenz-
fläche zwischen der unteren Siliziumprobe und der unverbrauchten Pt-Schicht führt. Die Haftfes-
tigkeit von Platin auf Silizium kann durch den Einsatz von Titan (Haftschicht) vergrößert werden. 
So werden für das System Si/Ti/Pt/Si größere Bruchzähigkeiten nachgewiesen. Die durchgeführten 
REM-Untersuchungen der Bruchproben zeigen, dass auch in diesem Fügesystem das Risswachs-
tum überwiegend an der Grenzfläche zu den unteren Siliziumproben erfolgt. Wegen der inhomo-
genen Zusammensetzung der Fügegrenzfläche erfolgt das Risswachstum an der schwächsten 
Stelle der Grenzfläche. 
Die ermittelten Bruchzähigkeiten in Abhängigkeit von der Bondgeometrie (flächige und selektive 
MC-Konturen) zeigen, dass unter Einsatz von Laserstrahlung selektive Bondungen zur Erzielung 
von großen Bruchzähigkeiten geeigneter sind. Darüber hinaus wird festgestellt, dass mit steigen-
der Schichtdicke der Platinbeschichtung die mechanische Festigkeit der Grenzfläche steigt. 
 
 
 
Zusammenfassung 
 
 
104
Ursache ist die steigende Qualität der gesputterten Pt-Beschichtungen mit größeren Schicht-
dicken. 
Die erzielten Ergebnisse zeigen, dass 
 der Einsatz von Laserstrahlung zum Bonden von Siliziumproben durch den Einsatz einer 
Durchstrahlfügemethode geeignet ist 
 das Bonden auf der Bildung von Platinsiliziden beruht 
 die ermittelten Bruchzähigkeiten im Vergleich zu konventionellen Bondmethoden im 
mittleren Bruchzähigkeitswerten (KIC bis zu 0,43 MPam
0,5) liegen. 
Das Bonden von Silizium und Silizium mit Laserstrahlung zeigt als Verfahren ein großes Potential. 
Durch weitere Optimierung 
 der Beschichtungsqualität 
 der Beschichtungsdicke und somit Bildung der Silizide über die gesamte Grenzfläche 
 des Einsatzes alternativer Haftschichten mit größerer Haftfestigkeit 
 des Einsatzes von thermisch geregelter Prozessführung 
kann das Verfahren industriell eingesetzt werden. Abschließend sollte bemerkt werden, dass an-
dere, funktionale und absorbierende Zwischenschichten zum Bonden von Silizium und Silizium 
untersucht werden sollten. 
10.2 Bonden von Silizium und Glas mit Laserstrahlung 
Durch den Einsatz der thermisch geregelten Prozessführung werden schmelzfreie Bondverbindun-
gen unabhängig von der Komplexität der Bondkonturen und der Prozesszeit erfolgreich erzielt. 
Zur Visualisierung der unsichtbaren Bondverbindungen wird ein neues Verfahren, das sog. 
Lichtstreu-Verfahren eingesetzt. Durch dieses Verfahren können die Bondnähte visualisiert, kon-
trolliert und ausgewertet werden. Bei industriellem Einsatz kann sich das Verfahren zur Qualitäts-
kontrolle eignen. 
Zur Untersuchung der Mikrostruktur der Grenzfläche und zur Klärung der Fügemechanismen 
(thermo-chemischen Prozesse) werden TEM, EELS und TOF-SIMS Untersuchungen durchgeführt. 
Die Untersuchungen erfolgen vergleichend mit konventionell (flächig und direkt) gebondeten 
Probenpaaren (T = 400°C, Temperzeit t = 6 h, unter N2-Atmosphäre). Durch die vergleichende 
Untersuchung kann festgestellt werden, ob die sehr kurzen Wirkzeiten (Bruchteil von Sekunden) 
der optischen Energie durch die Laserstrahlung einen Nachteil auf die thermo-chemischen Pro-
zesse während des Bondens haben. Die TEM-Untersuchung der Grenzfläche zeigt, dass zwischen 
den selektiven Bondungen mit Laserstrahlung und den konventionell gebondeten Probenpaaren 
keine morphologischen Unterschiede festzustellen sind. Für beide Bondmethoden wird eine riss- 
und delaminationsfreie Grenzfläche nachgewiesen. Durch die EELS-Untersuchungen wird für 
beide Bondmethoden eine nahezu identische chemische Zusammensetzung der Grenzfläche fest-
gestellt. Die charakteristischen SiL2,3-Kanten beider Werkstoffe werden an der Grenzfläche der 
beiden Bondmethoden gleichermaßen nachgewiesen. Durch TOF-SIMS Untersuchungen wird für 
beide Bondmethoden ein nahezu identischer, thermisch-bedingter, charakteristischer Intensitäts-
verlauf der Ionen Na+, K+, Li+, Al3+, B3+ und Si4+ in der Grenzfläche nachgewiesen. Darüber hinaus 
kann der Effekt der nasschemischen Reinigung deutlich veranschaulicht werden. Der oberflächen-
nahe Bereich des Glases ist an Glasbestandteilen Na, Al, K, Li, B verarmt. Die thermo-chemischen 
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Prozesse laufen an einer nahezu reinen SiO2/SiO2-Grenzfläche ab. Durch den Nachweis einer 
SiO2/SiO2-Grenzfläche können in Analogie zum anodischen Bonden die gleichen thermo-
chemischen Reaktionen angenommen werden. 
Zur Ermittlung einer geeigneten Bondstrategie zum Packaging von Chips wird die Bondgeometrie 
untersucht. Die Bondgeometrie hat sowohl einen Einfluss auf die mechanische Festigkeit als auch 
auf die Hydrophilität der Probenoberflächen. Die Charakterisierung der mechanischen Festigkeit 
erfolgt mit Zugversuchen. Eine klare Aussage kann nicht getroffen werden, da unabhängig von 
der Bondgeometrie der Bruch stets im Glas und über die äußere Begrenzung der Bondverbindun-
gen erfolgt. Mit der Annahme, dass die Widerstandsfähigkeit der Bauteile gegenüber äußeren 
Belastungen untersucht wird, kann ausgesagt werden, dass für Packaging-Aufgaben selektive 
Bondungen geeigneter sind. 
Zur Bestimmung der Zugfestigkeit werden kreisförmige Bondungen eingesetzt und Zugfestigkei-
ten bis zu 31 MPa ermittelt. Zur Bestimmung der Langzeitstabilität von Bondverbindungen wer-
den Probenpaare nach bis zu 44 Monaten anhand von Zugversuchen mechanisch charakterisiert. 
Im Vergleich zu den direkt gebondeten Probenpaaren ohne Zwischenschicht, wird für das Bonden 
unter Beteiligung von thermisch oxidierten Siliziumproben eine größere mechanische Zuverlässig-
keit in Abhängigkeit von der Zeit ermittelt (Langzeitstabilität). Die Ursache für die größere mecha-
nische Festigkeit liegt darin, dass durch den Einsatz der thermischen Oxide ein drei-dimensionales 
Netzwerk aus SiO2 an der Oberfläche von Silizium und somit an der Grenzfläche vorhanden ist. 
Dadurch stehen mehr Silanol-Gruppen während der thermo-chemischen Prozesse zur Steigerung 
der Bondfestigkeit (Bildung von Siloxan) zur Verfügung. Das SiO2-Netzwerk hat einen bestimmen-
den Einfluss auf die Langzeitstabilität der Fügeverbindungen. 
Zur Bestimmung der Bruchzähigkeit KIC (Grenzflächenfestigkeit) und um einen Vergleich der er-
zielten Festigkeiten mit anderen Bondmethoden zu ermöglichen, werden Mikro-Chevron- und 
Blister-Tests durchgeführt. Bei den durchgeführten Mikro-Chevron-Tests wird die Laserleistung P, 
der Anpressdruck pA sowie der Öffnungswinkel  der Chevron-Strukturen variiert. Darüber hinaus 
werden Untersuchungen unter Verstärkung der Glasproben (Vier-Punkt-Biege-Versuche) durch-
geführt, um die Nachgiebigkeit der spröden Glasproben zu verkleinern. Bei keiner der Unter-
suchungsmethoden kann ein durchgehendes Risswachstum und ein Bruch an der Grenzfläche er-
zielt werden. Der bruchmechanische Ansatz zur Bestimmung der Bruchzähigkeit der Bondverbin-
dungen ist wegen der unterschiedlichen physikalischen Eigenschaften der Werkstoffe (asymmetri-
scher Belastungszustand) derzeit nicht möglich. Darüber hinaus wird an gebondeten Glasproben 
unter Einsatz von Platin als Zwischenschicht festgestellt, dass der Werkstoff Glas bzw. Fügeverbin-
dungen unter Beteiligung von Glas durch Mikro-Chevron-Tests derzeit nicht charakterisiert wer-
den können. Eine bruchmechanische Betrachtung der Bondverbindungen erfordert eine Anpas-
sung der Mikro-Chevron-Tests auf artungleiche Werkstoffpaare. Eine intensive FE-Modellierung 
zur Bestimmung der Bedingungen für eine Rissinitiierung an der Grenzfläche ist erforderlich, um 
ein Risswachstum an der Grenzfläche zu ermöglichen. 
Generell wird festgestellt, dass wegen des asymmetrischen Belastungszustandes, unabhängig von 
der Prüfmethode (Zugversuche, MCT, Blister-Test) überwiegend das Glas versagt und die mecha-
nische Festigkeit der Bondverbindungen nicht ermittelt werden kann. Für zukünftige Unter-
suchungen können beispielsweise aktuelle, zerstörungsfreie Methoden wie der sog. Überbondtest 
angewendet werden. 
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11 Anhang 
11.1 Anhang - Kapitel 4 
Tabelle 11-1 Potentielle Einsatzgebiete des Bonden mit Laserstrahlung [53]. 1: direktes Bonden, 2: thermisch oxidiertes Silizium, 3: 
Si3N4-Beschichtung, 4: Titan-Beschichtung, 5: Beschichtung aus polykristallinem Silizium, 6: SiOx-Beschichtung, a Borosilikatglas, b 
Al2O3-Keramik, c Kalk-Natron-Glas, *nicht veröffentlicht 
11.2 Anhang - Kapitel 5 
Bild 11-1  
Schema einer 
ungereinigten 
Siliziumoberfläche 
nach [14] 
 
 
 
11.3 Anhang - Kapitel 8 
 
Bild 11-2  
a) Elementarzelle 
von -Pt2Si 
(tetragonal 
flächenzentriert) 
b) Elementarzelle 
von PtSi (primitiv 
orthorhombisch)  
nach [142] und 
[143] 
 
a) b) 
 
 Silizium Borofloat 33 Keramik Saphir konv.-Glas S-TIH 53 BK7 Quarzglas GaAs 
Silizium 1/2/3/4 1/2/3/4  1/4  1* 1*   
Borofloat 33a 1/2/3/4 4 5 4 4   4 1*/4* 
Keramikb  5  5/6      
Saphir 1/4 4 5/6 4      
konv.-Glasc  4   4     
S-TIH 53 1*         
BK7 1*         
Quarzglas 1 4        
GaAs  1*/4*        
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Anwendung eines cw-Erbium-Faserlasers der Wellenlänge  = 1550 nm zum Bonden zweier 
Siliziumproben unter Einsatz von diversen Zwischenschichten 
Für die experimentellen Bondversuche ist in einer ersten Studie ein Erbium-Faserlaser (Firma IPG, Modell 
ELR-100-1550, Laserleistung 100 W, Faserdurchmesser 8 μm, single-mode, cw-Modus) der Wellenlänge 
 = 1550 nm in Kombination mit einem Scanner (Scanlab, Modell hurrySCAN 10, f-Theta Linse der 
Brennweite 265 mm, Scanfeld von 165 x 165 mm2, Strahldurchmesser D = 140 μm bei einem 
Arbeitsabstand dz = 374 mm) verwendet worden. 
In Tabelle 11-2 sind die verwendeten Proben dargestellt. Diese Proben werden entweder direkt oder mit 
einer Zwischenschicht aus Titan oder Platin/Palladium als absorbierende Schicht miteinander kombiniert und 
gebondet. 
Tabelle 11-2 Eigenschaften der Siliziumproben 
Die Spektraleigenschaften von zwei aufeinander gepressten Siliziumproben unter Verwendung einer 
Zwischenschicht aus Platin/Palladium (50-100 nm, Gew.% 80:20) sind in Bild 11-3 dargestellt. Durch den 
Einsatz von Pt/Pd wird für die Laserwellenlänge von  = 1550 nm ein Absorptionsvermögen von ca. 22 % 
sichergestellt. 
Bild 11-3  
Spektrale optische 
Eigenschaften eines 
Siliziumpaares mit 
einer 
Zwischenschicht aus 
Pt/Pd (d = 50 -
100 nm) 
(Optische 
Spektroskopie) 
 
 
 
Die Experimente werden mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 5-30 mm/s in einem Leistungsbereich von 
20–50 W und bei einer einfachen Konturfahrt ohne Wobble-Funktion durchgeführt. Dabei werden Proben 
der Maße 5 x 5 mm2 verwendet und Kreisgeometrien mit einem Durchmesser von 3 mm abgetastet. Für 
folgende Werkstoffkombinationen unter Einsatz von Pt/Pd als Zwischenschicht sind Bondergebnisse erzielt 
worden: 
Probe Probendicke [μm] Beschichtung Schichtdicke [nm] 
Silizium 200/525 poliert  
Silizium 525 thermisch oxidiert 500/1000/1500 
Silizium 525 Siliziumnitrid 50/100/200 
Silizium 525 polykrist. Silizium 500 
Silizium 525 Gold 500/1000/1500 
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 Silizium poliert (oben) / Silizium poliert mit Pt/Pd (d = 50 - 100 nm) 
 Silizium poliert (oben) / thermisch oxidiertes Silizium (d = 1500 nm) mit Pt/Pd (d = 50 - 100 nm) 
 Silizium poliert (oben) / Silizium mit Siliziumnitrid Beschichtung (d = 200 nm) mit Pt/Pd (d = 50 -
100 nm) 
Bruchproben für diese Werkstoffkombinationen nach einer mechanischen Trennung sind in Bild 11-4 bis 
Bild 11-6 dargestellt. Sie stellen repräsentativ Beispiele aus den erfolgreichen Werkstoffkombinationen unter 
Anwendung von Pt/Pd als absorbierender Zwischenschicht dar. Dabei handelt es sich um Probenpaare die 
mit einer Ausgangs-Laserleistung PA von 30 W (Bild 11-5, Bild 11-6) bzw. 35 W (Bild 11-4) mit einer 
Abtastgeschwindigkeit v = 5 mm/s und eine Pt/Pd Zwischenschicht von ca. 50-100 nm gebondet worden 
sind. 
Bild 11-4  
Siliziumbruchflächen 
mit Pt/Pd-
Beschichtung 
(d = 50-100 nm) 
 
 
 
Bild 11-5  
Bruchfläche von 
poliertem Silizium 
und thermisch 
oxidiertem Silizium 
(Dicke d = 1500 nm) 
mit Pt/Pd-
Beschichtung 
(d = 50 - 100 nm) 
 
 
 
Bild 11-6  
Bruchfläche von 
poliertem Silizium 
und Siliziumprobe 
mit Si3N4-
Beschichtung 
(200 nm) und Pt/Pd-
Beschichtung 
(d = 50 - 100 nm) 
 
 
 
Aus den Bruchproben kann entnommen werden, dass keine kontinuierlichen und geschlossenen 
Bondungen erzielt werden konnten. Die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse ist nur bedingt möglich. 
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Bild 11-7  
Siliziumprobe mit Pt-
Beschichtung 
(dPt = 45 nm) 
a)  
Diffraktogramm nach 
der streifenden Einfall 
Methode  
2Theta = 35° - 75° 
 = 1° 
step size 0,05° 
time per step 36 s 
b)  
Diffraktogramm nach 
der Bragg-Brentano 
Methode 
Scan-Achse Gonio 
step size 0,0131° 
time per step 79,05 s 
scan speed 0,0424°/s 
 
 
a) 
 
b)  
 
Bild 11-8  
Oberflächenprofil 
einer Pt-
Beschichtung  
dPt = 45 nm 
Ra = 1,14 nm  
Weißlichtinterfero-
metrie 
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Kontaktwinkelmessung an hydrophoben Siliziumproben 
Zur Bestimmung der Kontaktwinkel wird der Fortschreitewinkel pro Sekunde für eine Dosiergeschwindigkeit 
von 8,23 μl/min und für eine Dauer von 120 Sekunden an zwei hydrophoben Siliziumoberflächen 
gemessen. Ermittelt werden mittlere Kontaktwinkel Theta von q = (74,5° 3,09)° und q = (84,1° 11,66)°. 
Der im Text angegebene Winkel q = 79,3° ist der Mittelwert. In Bild 11-9 ist die Form der Wassertropfen 
auf der Siliziumprobe dargestellt. 
Bild 11-9 
Hydrophobe 
Siliziumprobe  
Kontaktwinkel-
messung 
 
 
 
Bild 11-10 Anpressvorrichtung 
Berechnung der Laserleistung an der Grenzfläche Silizium (obere Probe) / Silizium 
(untere Probe) mit Platin-Beschichtung der Dicke dPt = 45 nm 
Die Ausgangs-Laserstrahlung beträgt PA = 41,5 W 
Transmissionsvermögen Suprasil II (Sammellinse) bei  = 1940 nm ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Suprasil 300 (Bild 11-11) bei  = 1940 nm 92,12 % 
Transmissionsvermögen Saphir (Bild 11-12) bei  = 1940 nm 87,29 % 
Transmissionsvermögen Silizium (Bild 11-13) bei  = 1940 nm 54,81 % 
PG = PA x 0,92 x 0,9212 x 0,8729 x 0,5481 
PG = 41,5 W x 0,92 x 0,9212 x 0,8729 x 0,5481 
PG = 16,83 W 
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PG ist die Laserstrahlung die an die Grenzfläche gelangt. Davon werden ca. 27,90 % von der Pt-
Beschichtung absorbiert. Somit beträgt die Laserstrahlung zur Aktivierung der thermischen Prozesse 
PSilizid = 4,7 W. 
 
Bild 11-11 
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
Suprasil 300  
d = 10 mm 
Optische 
Spektroskopie 
 
 
 
Bild 11-12  
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
Saphir  
d = (430  25) μm  
Orientierung 
R-Plane  0,3° 
Optische 
Spektroskopie 
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Bild 11-13  
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
Silizium  
p-Typ 
(100)-Orientierung 
1 - 5 Ohmcm 
d = (500  20) μm 
ttv < 5 
Ra < 15 Å 
(unterscheidet sich 
kaum von Silizium 
der Dicke 
d = (525  10) μm, 
p-Typ, (100)-Orien-
tierung, 9 -
9,3 Ohmcm, 
ttv  3μm)  
Optische 
Spektroskopie 
 
 
 
Bild 11-14  
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
Silizium mit Pt-
Beschichtung 
1 - 5 Ohmcm 
d = (500  20) μm 
dPt = 45 nm 
Optische 
Spektroskopie 
 
 
 
Bild 11-15 Grenzfläche gebondete Probenpaare aus der Versuchsreihe SiPt45HF mit PSiSi45 = 4,7 W, v = 1,67 mm/s, pA = 12 MPa (IR-
Transmissionsmethode) 
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Bild 11-16  
Kraft-Verschiebungs-
Kurven von 
Probenpaaren nach 
dem MCT (Versuchs-
reihe SiPt45HF) 
 
 
 
REM-Untersuchung der Silizidbildung an flächigen Bondungen im System Si/Pt/Si 
Die Silizidbildung wird auch an flächig gebondeten Siliziumpaaren (5 x 10 mm2 Probenpaare) untersucht, 
wobei mit REM zwischen den einzelnen Bondungen schmale, ungebondete Bereiche festgestellt worden 
sind (Bild 11-17 a). Aus der Untersuchung der unteren Bruchprobe kann entnommen werden, dass bei einer 
mechanischen Belastung der Grenzfläche, die ungebondete Pt-Beschichtung in den meisten Fällen von der 
unteren Siliziumprobe abgelöst wird. 
Bild 11-17 Bruchfläche einer unteren Probe aus dem System Si/Pt45/Si nach einer flächigen Bondung mit Laserstrahlung (REM) 
 
a) 
  
b) c) 
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Bild 11-18 
Grenzfläche 
zwischen Silizium 
und Pt-Beschichtung 
Dicke der Oxid-
schicht d = 2,5-3 nm 
 
 
 
Bild 11-19  
Vergleich der 
spektralen optischen 
Eigenschaften von 
Siliziden aus der 
Versuchsreihe 
SiPt45HF mit einer 
Referenzprobe aus 
Bild 11-14 
A: Absorption  
T: Transmission  
R: Reflexion  
KW: Königswasser 
 
Optische 
Spektroskopie 
 
 
 
Bild 11-20  
Anordnung von 
mehreren 
Bruchproben für 
Röntgenbeugungs-
untersuchungen 
Beispiel 1 
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Bild 11-21  
Anordnung von 
mehreren 
Bruchproben für 
Röntgenbeugungs-
untersuchungen 
Beispiel 2 
 
 
 
Bild 11-22  
Diffraktogramm einer 
Gruppe aus oberen 
Bruchproben aus der 
Versuchsreihe 
SiPt45HF zur 
Bestimmung der 
Vorzugsrichtung des 
Wachstums  
Scan-Achse Gonio 
step size 0,0131° 
time per step 79,05 s 
scan speed 0,0424°/s 
Bragg-Brentano 
Methode 
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Parameter für die software-unterstützte Bestimmung des Untergrundes und der Reflexsuche 
Die Bestimmung des Untergrundes erfolgt nach der Methode von Sonneveld und Visser: Krümmungsfaktor 
null, 20 Unterteilungen, geglättete Daten. Der Untergrund wird nicht subtrahiert. Die Reflexsuche erfolgt 
mit min. Signifikanz von 0,3-0,5, min. Spitzenbreite von 2 = 0,01°, max. Spitzenbreite von 2 = 1,00° 
sowie einer Reflex Basisbreite von 2 = 2° 
 
Tabelle 11-3 Gitterparameter für verschiedene Silizidphasen. Verwendete Daten sind fett-markiert (ICCD und ICSD Datenbank) 
 
Phase Struktur a [Å] b [ Å ] c [ Å ]    ICDD ICSD 
Si kubisch 6,636 6,636 6,636 90 90 90 00-017-0901  
Pt kubisch 3,911 3,911 3,911 90 90 90 01-087-0640  
PtSi orthorhombisch 5,916 5,577 3,587 90 90 90 01-071-0523  
Pt2Si3 hexagonal 3,841 3,841 11,924 90 90 120 00-041-0874  
Pt6Si5 monoklin 15,462 3,499 6,169 90 86.32 90 04-007-1105  
-Pt2Si tetragonal 3,933 3,933 5,910 90 90 90 04-003-1631  
-Pt2Si hexagonal 6,440 6,440 3,573 90 90 120 04-002-8496  
-Pt3Si monoklin 7,702 7,765 7,765 90 88,11 90 00-017-0670  
-Pt3Si orthorhombisch 5,579 7,697 5,520 90 90 90 00-034-0956  
-Pt3Si monoklin 7,724 7,767 5,390 90 133,86 90  246170 
Pt3Si kubisch 3,880 3,880 3,880 90 90 90 00-043-1133  
Pt6Si5 monoklin 15,462 3,499 6,169 90 86.6 90 00-038-0951  
Pt12Si5 tetragonal 13,404 13,404 5,451 90 90 90 01-072-1599  
Pt3Ti hexagonal 5,515 5,515 9,021 90 90 120 00-017-0680  
Ti5Si3 hexagonal 7,444 7,444 5,143 90 90 120 00-029-1362  
PtSi orthorhombisch 5,916 5,577 3,587 90 90 90 04-003-0990  
Pt2Si3 hexagonal 3,841 3,841 11,924 90 90 120 00-041-0874  
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a 
 
Bild 11-23  
Obere und untere 
Bruchproben aus der 
Versuchsreihe 
SiPt45HF 
a) vergleichende 
Darstellung der 
Diffraktogramme 
b) Reflexe der Pt-
Beschichtung auf 
den oberen und 
unteren 
Bruchproben 
streifender Einfall 
Methode 
2Theta = 20° - 80° 
 = 1° 
step size 0,05° 
time per step 36 s 
 
b 
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Bild 11-24  
Grenzfläche 
zwischen hydrophiler 
Siliziumprobe und 
Beschichtungen aus 
Platin und Titan 
dPt = 35 nm  
d = 5 - 10 nm (Titan) 
Dicke der oxid-
haltigen Titanschicht 
(TiO2 und/oder Ti-O) 
d = 7 – 13 nm  
TEM 
 
 
 
Bild 11-25  
Siliziumprobe mit Pt-
Beschichtung und 
Haftschicht aus Titan 
dPt = 35 nm 
REM 
 
 
 
Bild 11-26  
Siliziumprobe mit Pt-
Beschichtung der 
Dicke dPt = 80 nm 
und Haftschicht aus 
Titan (REM) 
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Bild 11-27 Oberflächenprofil von Siliziumproben mit Pt-Beschichtung, a) Pt-Beschichtung der Dicke  dPt = 35 nm mit Haftschicht aus 
Titan, Ra = 1,56 nm, b) Pt-Beschichtung der Dicke dPt = 80 nm mit Haftschicht aus Titan, Ra = 1,39 nm 
 
a) 
 
Bild 11-28  
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
Silizium mit Pt-
Beschichtung  
a) 
Silizium  
9 - 9,3 Ohmcm 
dPt = 35 nm 
d = 5 - 10 nm (Titan) 
b) 
Silizium 
9 - 9,3 Ohmcm 
dPt = 80 nm 
d = 5 - 10 nm (Titan) 
Optische 
Spektroskopie 
 
b) 
  
a) b) 
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Berechnung der Laserleistung an der Grenzfläche Silizium (obere Probe) / Silizium (untere Probe) 
mit Platin/Titan für Pt-Schichtdicken von dPt = 35 nm und dPt = 80 nm 
Die Ausgangs-Laserstrahlung beträgt PA = 36,75 W 
Transmissionsvermögen Suprasil II (Sammellinse) bei  = 1940 nm ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Suprasil 300 (Bild 11-11) bei  = 1940 nm 92,12 % 
Transmissionsvermögen Saphir (Bild 11-12) bei  = 1940 nm 87,29 % 
Transmissionsvermögen Silizium (Bild 11-13) bei  = 1940 nm 54,81 % 
PG = PA x 0,92 x 0,9212 x 0,8729 x 0,5481 = 36,75 W x 0,92 x 0,9212 x 0,8729 x 0,5481, PG = 14,90 W 
Davon werden für die Pt-Schichtdicke von dPt = 35 nm ca. 19,12 % von der Pt-Beschichtung absorbiert. 
Somit beträgt die Laserstrahlung zur Aktivierung der thermischen Prozesse PSilizid = 2,85 W 
Davon werden für die Pt-Schichtdicke von dPt = 80 nm ca. 27,78 % von der Pt-Beschichtung absorbiert. 
Somit beträgt die Laserstrahlung zur Aktivierung der thermischen Prozesse PSilizid = 4,14 W 
 
Tabelle 11-4 Maximale Bruchkräfte Fmax und berechnete Bruchzähigkeiten KIC inklusive ungültiger MC-Tests (ohne Angabe von KIC) 
Probennr. SiPt35 - flächig SiPt35 - selektiv SiPt80 - flächig SiPt80 - selektiv 
 Fmax 
[N] 
KIC 
[MPam0,5] 
Fmax 
[N] 
KIC,eff 
[MPam0,5] 
Fmax 
[N] 
KIC 
[MPam0,5] 
Fmax 
[N] 
KIC,eff 
[MPam0,5] 
Fläche  100 %  50 %  100 %  50 % 
1 0,96 0,09 4,81  3,04 0,29 4,19 0,57 
2 2,61  7,26  3,04 0,29 4,54  
3 2,78 0,27 4,38  2,89 0,28 3,30 0,45 
4 3,40 0,33 3,47  2,70 0,26 5,02  
5 2,85 0,27 3,36  3,66 0,35 2,62 0,35 
6 4,07  3,28  3,66 0,35 2,92 0,40 
7 4,39  2,70 0,37 1,82  4,03 0,55 
8 4,46  5,09  3,08 0,30 4,43  
9 2,79 0,27 7,85  2,76 0,26 4,15  
10 4,69  3,23  2,80 0,27 2,76 0,37 
11 4,87  2,99 0,41 3,33 0,32 4,61 0,62 
12 3,91  4,96    1,91 0,26 
13 2,79 0,27 2,13 0,29   2,52 0,34 
14 4,36  3,42 0,46   3,70  
15 4,06  1,53 0,21   2,84  
16 3,27        
Mittelwert 2,60 0,25 2,55 0,35 3,10 0,30 3,21 0,43 
St.abw. 0,84 0,08 0,74 0,10 0,35 0,03 0,89 0,12 
St.abw.[%] 32,23 32,23 28,97 28,97 11,28 11,28 27,90 27,90 
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Bild 11-29 
a) 
Spannungsfeld an 
der Rissfront zweier 
Siliziumproben 
während eines MCT 
b) 
Verschiebungsfeld 
zweier 
Siliziumproben 
während eines MCT 
(Halbmodell)  
Qualitative FE-
Simulation 
 
 
a) 
 
b)  
 
Bild 11-30  
Geometriefunktion 
Y() in Abhängigkeit 
von der relativen 
Risslänge   
Versuchsreihe 
SiPt35-flächig und  
SiPt80-flächig 
Ymin() = 33,9 
Versuchsreihe 
SiPt35-selektiv und  
SiPt80-selektiv 
Ymin() = 47,9 
min = 0,52  
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Tabelle 11-5 Gitterparameter der Silizidphasen zur Auswertung der Elektronenbeugungsuntersuchungen (ICSD Datenbank) 
Phase Struktur a [nm] b [nm] c [nm] alpha beta gamma 
Si diamant 0,543 0,543 0,543 90 90 90 
Pt2Si3 Hexagonal 0,3841 0,3841 1,1924 90 90 120 
PtSi orthorhombisch 0,5595 0,3603 0,5932 90 90 90 
Pt6Si5 monoklin 1,5308 0,348 0,612 90 86,32 90 
-Pt2Si tetragonal 0,3933 0,3933 0,5910 90 90 90 
-Pt2Si hexagonal 0,6436 0,6436 0,3569 90 90 120 
-Pt3Si monoklin 0,7724 0,7767 0,5390 90 133,86 90 
-Pt3Si orthorhombisch 0,5579 0,7697 0,5520 90 90 90 
Pt fcc 0,392 0,392 0,392 90 90 90 
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Bild 11-31  
Vergleich der 
spektralen optischen 
Eigenschaften von 
Siliziden mit einer 
Referenzprobe aus 
Bild 11-28 
a) 
Versuchsreihe 
SiPt35-flächig 
b) 
Versuchsreihe 
SiPt80-flächig  
A: Absorption  
T: Transmission  
R: Reflexion  
KW: Königswasser 
Optische 
Spektroskopie 
 
 
a) 
 
b)  
 
 
 
 
Anhang 
 
 
125
Bild 11-32  
Diffraktogramm 
einer Gruppe aus 
oberen Bruchproben 
aus der 
Versuchsreihe 
SiPt80-flächig  
a) 
2Theta  = 20° - 45° 
b) 
2Theta  = 45° - 80°  
streifender Einfall 
Methode 
2Theta = 20° - 80° 
 = 1° 
step size 0,05° 
time per step 36 s 
 
a) 
 
b)  
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Bild 11-33  
Diffraktogramm 
einer Gruppe aus 
unteren 
Bruchproben aus der 
Versuchsreihe 
SiPt80-flächig 
streifender Einfall 
Methode 
2Theta = 20° - 80° 
 = 1° 
step size 0,05° 
time per step 36 s 
 
 
 
Bild 11-34 Diffraktogramm einer Gruppe aus oberen Bruchproben aus der Versuchsreihe SiPt80-flächig zur Bestimmung der 
Vorzugsrichtung des Wachstums (Bragg-Brentano-Methode, Scan-Achse: Gonio, step size 0,0131°, time per step 79,05 s, scan speed 
0,0424°/s) 
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Bild 11-35  
Energiefreisetzungs-
rate GFEM in 
Abhängigkeit von 
der relativen 
Risslänge   
Versuchsreihe 
SiPt35-flächig und  
SiPt80-flächig 
GFEMmin = 0,050 
Versuchsreihe 
SiPt35-selektiv und  
SiPt80-selektiv 
GFEMmin = 0,100 
Versuchsreihe 
SiPt45HF 
GFEMmin = 0,113  
min = 0,53 
 
 
 
11.4 Anhang - Kapitel 9 
Bild 11-36  
Signalflussplan des 
geschlossenen 
Regelkreises mit 
Übertragungsverhal-
ten der 
Systemkomponenten 
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Bild 11-37  
Pyrometerspannung 
in Abhängigkeit von 
der Temperatur nach 
einer Kalibrierung 
mit einem 
technischen 
schwarzen Strahler. 
Die Kalibrierung 
erfolgt am 
Laserbearbeitungs-
kopf 
 
 
 
Kontaktwinkelmessung an hydrophilen Siliziumproben 
Zur Bestimmung der Kontaktwinkel wird der Fortschreitewinkel pro Sekunde für eine Dosiergeschwindigkeit 
von 8,23 μl/min und für eine Dauer von 120 Sekunden an zwei hydrophilen Siliziumoberflächen gemessen. 
Der mittlere Kontakwinkel beträgt ca. q = 11°. 
Bild 11-38  
Hydrophile 
Siliziumprobe  
Kontaktwinkel-
messung 
 
 
 
Bild 11-39  
Manuelle Auslösung 
von Prebondungen 
auf Chip-Scale 
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Berechnung der Laserleistung an der Grenzfläche Silizium / Glas (REM, TEM, EELS, TOF-SIMS) 
Ausgangs-Laserleistung PA = 22 W 
Transmissionsvermögen Fokussierlinse ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Anpressplatte aus HOQ 310 (Bild 11-40) bei  = 1064 nm ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Borofloat® 33 (Bild 11-41) bei  = 1064 nm ca. 92,5 % 
PG = PA x 0,92 x 0,92 x 0,925 = 22 W x 0,92 x 0,92 x 0,925 
PG = 17,2 W (Laserstrahlung, die an die Grenzfläche gelangt) 
Absorptionsvermögen Silizium (Bild 11-42) bei  = 1064 nm 54,7 % 
PSiGl = PG x 0,547 
PSiGl = 9,4 W 
 
Bild 11-40  
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
HOQ 310  
d = 10 mm 
Optische 
Spektroskopie 
 
 
 
Bild 11-41  
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
Borofloat® 33  
d = (500  25) μm 
Optische 
Spektroskopie 
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Bild 11-42  
Spektrale optische 
Eigenschaften von 
Silizium  
p-Typ  
(100)-Orientierung 
0,01 - 0,05 Ohmcm 
d = (525  5) μm 
ttv < 3 μm  
Ra < 10 Å 
 
 
 
 
 
Parametersatz der TOF-SIMS Untersuchungen 
Primär-Ionen / Analyse-Ion  : Bi+ bei 25 kV 
Spotdurchmesser   : < 10 μm 
cycle time / Repetitionsrate  : 100 μs 
Messmodus    : bunched mode 
Region of Interest ROI   : 75 μm 
Sputter-Spezies    : Cs (@2kV), negative Polarität 
Sputter-Spezies    : O2 (@2kV) positive Polarität 
Sputtergraben    : 200 μm x 200 μm 
Sputterzeit/Messzeit pro Zyklus  : 5 s/scan 
Ladungskompensation   : aktiviert 
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Bild 11-43 Tiefenprofil der Elementverteilung einer Glasprobe (TOF-SIMS), a) negative Polarität, b) positive Polarität 
 
a) 
 
b) 
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Bild 11-44 Tiefenprofil der Elementverteilung einer Siliziumprobe (TOF-SIMS), a) negative Polarität, b) positive Polarität 
 
 
a) 
 
b) 
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Bild 11-45 Tiefenprofil der Elementverteilung an der Grenzfläche zwischen Silizium und Glas mit linearer Auftragung der Intensitäten 
(positive Polarität, TOF-SIMS), a) nach Laserbondung, b) nach konventioneller, flächiger Bondung 
 
 
a) 
 
b) 
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Bild 11-46 Tiefenprofil der Elementverteilung an der Grenzfläche zwischen Silizium und Glas (negative Polarität, TOF-SIMS), a) nach 
Laserbondung, b) nach konventioneller, flächiger Bondung 
 
a) 
 
b) 
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Bild 11-47 Schematische Darstellung der Fixierhilfen und der Vorgehensweise zur axialsymmetrischen Anbringung der Probenpaare auf 
die Zugstempel 
Bild 11-48 Maße der mäanderförmigen Bondkonturen auf 5 x 5 mm2 Probenpaare, a) Versuchsreihe RS-flächig, b) Versuchsreihe RS-
selektiv, c) Versuchsreihe RS-versetzt, d) Bahn der Laserstrahlung 
 
  
a) b) 
 
 
c) d)
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Berechnung der Laserleistung an der Grenzfläche Silizium / Glas (Restwasser / 
Zugfestigkeit) 
Transmissionsvermögen Fokussierlinse ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Anpressplatte aus HOQ 310 (Bild 11-40) bei  = 1064 nm ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Borofloat® 33 (Bild 11-41) bei  = 1064 nm ca. 92,5 % 
Absorptionsvermögen Silizium (1 - 5 Ohmcm, Bild 8-23) bei  = 1064 nm ca. 31,3 % 
mit 
PG = PA x 0,92 x 0,92 x 0,925  
erfolgt: 
Ausgangs-Laserleistung RS-flächig PA = 24,2 W, PG = 18,95 W, PSiGl = 5,93 W 
Ausgangs-Laserleistung RS-selektiv PA = 25,05 W, PG = 19,60 W, PSiGl = 6,14 W 
Ausgangs-Laserleistung RS-versetzt PA = 26,50 W, PG = 20,75 W, PSiGl = 6,5 W 
Ausgangs-Laserleistung RS-doppelt PA = 25,40 W, PG = 19,90 W, PSiGl = 6,22 W 
Bild 11-49  
Aufbau für die 
Zugprüfung mit 
Kugelpfannen 
 
 
 
Tabelle 11-6 Maximale Zugkräfte Fmax zur Untersuchung der geeigneten Bondstrategie 
Berechnung der Laserleistung an der Grenzfläche Silizium / Glas (Mikro-Chevron-Tests, 
Prozessführung mit örtlicher Leistungsmodulation) 
Ausgangs-Laserleistung PA = 21,5 W 
Transmissionsvermögen f-theta-Linse ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Anpressplatte aus HOQ 310 (Bild 11-40) bei  = 1075 nm ca. 92 % 
Transmissionsvermögen Borofloat® 33 (Bild 11-41) bei  = 1075 nm ca. 92,5 % 
PG = PA x 0,92 x 0,92 x 0,925 = 21,5 W x 0,92 x 0,92 x 0,925 
PG = 16,83 W (Laserstrahlung die an die Grenzfläche gelangt) 
 RS-flächig RS-selektiv RS-versetzt RS-doppelt 
 F 
[N] 
F 
[N] 
F 
[N] 
F 
[N] 
Mittelwert 68,81 101,32 100,27 77,62 
St.abw. [N] 40,40 42,85 42,28 36,21 
St.abw. [%] 58,71 42,29 42,17 46,65 
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Absorptionsvermögen Silizium (Bild 8-23) bei  = 1075 nm 24,81 % 
PSiSi45 = PG x 0,248 
PSiSi45 = 4,18 W 
 
Bild 11-50  
MPR6-Siliziumwafer 
mit Mikro-Chevron-
Strukturen 
 
 
 
Bild 11-51 Skizze der Mikro-Chevron-Konturen auf 5 x 5 mm2 Probenpaare in Abhängigkeit vom Öffnungswinkel  
Tabelle 11-7 Maximale Bruchkräfte Fmax in Abhängigkeit vom Öffnungswinkel  und der Bondtemperatur TB (MCT) 
 
   Bruchkraft Fmax [N]    
Öffnungswinkel 
Bondtemperatur 
30° 
310°C 
30° 
380°C 
50° 
310°C 
50° 
380°C 
70° 
310°C 
70° 
380°C 
90° 
310°C 
90° 
380°C 
 Referenz* 
70°/400°C 
Mittelwert [N] 4,53 3,55 6,76 2,92 6,04 3,83 7,32 5,90  2,76 
St.abw. [N] 2,93 1,91 3,45 0,38 3,36 1,58 2,77 2,69  0,43 
St.abw. [%] 64,57 53,76 51,12 12,87 55,66 41,31 37,78 45,53  15,55 
Anzahl Proben 9 10 9 10 10 10 8 9  10 
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Bild 11-52  
MCT mit Vier-Punkt-
Biege-Versuch  
 
 
 
Tabelle 11-8 Maximale Bruchkräfte Fmax in Abhängigkeit vom Öffnungswinkel  und der Bondtemperatur TB  (MCT, Vier-Punkt-Biege-
Versuch) 
   Bruchkraft Fmax [N]    
Öffnungswinkel 
Bondtemperatur 
30° 
310°C 
30° 
380°C 
50° 
310°C 
50° 
380°C 
70° 
310°C 
70° 
380°C 
90° 
310°C 
90° 
380°C 
 Referenz* 
70°/400°C 
Mittelwert [N] 8,52 8,44 9,90 3,89 12,74 4,29 21,84 15,40  2,76 
St.abw. [N] 1,98 2,44 6,45 0,53 4,64 0,86 16,96 9,81  0,43 
St.abw. [%] 23,26 28,88 65,15 13,56 36,46 20,01 77,63 63,74  15,55 
Anzahl Proben 5 5 5 5 5 5 4 5  10 
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